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PRÉFACE 


Depuis la parution de l'édition russe de ce livre, un si grand 
nombre de nouvelles études de la diffusion dans les semi-conducteurs 
a vu le jour, qu'il était probablement impossible de se référer à 
toutes lors de la préparation de l'édition française. D'ailleurs, un 
grand nombre de ces publications est passé en revue dans l'excellente 
monographie « Diffusion atomique dans les semi-conducteurs » 
publiée récemment sous la direction de D. Shaw. Il nous a cependant 
semblé utile d'apporter quelques compléments à certains chapitres 
de notre ouvrage. à savoir. aux chapitres VI, VIII, XII, XIV, XV. 
Ces compléments concernent non seulement de nouvelles données 
sur la diffusion des impuretés dans les semi-conducteurs, mais aussi 
les questions restant en suspens et nécessitant des recherches supplé- 
mentaires. Parmi celles-ci notons avant tout les questions relatives 
à l'influence des irradiations sur la diffusion des impuretés dans les 
semi-conducteurs. 

Je tiens à apporter mes remerciements à mes collaborateurs et à 
mes élèves I. Démoskov, V. Nistiriouk, V. Pokoéva, E. Sokine, 
ainsi qu’à mon honorable collègue P.Malkovitch, candidat ès sciences 
physiques. qui ont tous apporté une appréciable contribution à l’ana- 
lyse et à la rédaction de ces compléments. 

Je remercie également le professeur S. Medvédev, qui a bien voulu 
se charger de la traduction de ce livre. 


Auteur 


CHAPITRE PREMIER 


LES DÉFAUTS DE LA STRUCTURE CRISTALLINE 
DES SEMI-CONDUCTEURS 


$ 1. Introduction 


Le développement de la physique du solide, dont la physique 
des semi-conducteurs constitue une partie intégrante, a de tous temps 
fait appel aux modèles qui ont été successivement développés pour 
représenter la structure des corps solides cristallins. Bien que les 
théories concernant la structure des solides remontent au XIXe 
siècle, elles ne prirent corps que lorsqu'elles furent confirmées de 
façon expérimentale par les études aux rayons X vers 1912. 

Selon ces théories les cristaux, à la différence des corps amorphes, 
se caractérisent par une distribution spatiale régulière des atomes 
ou des ions, qui se reproduit périodiquement par translation dans un 
espace tridimensionnel. Cette distribution spatiale des particules 
forme le réseau cristallin des corps solides. Les atomes ou les ions 
qui se trouvent disposés aux nœuds de ce réseau s’y trouvent soumis 
à des forces quasi élastiques et effectuent des oscillations autour de 
leurs positions d'équilibre. 

Pour pouvoir décrire un réseau cristallin il suffit de connaître la 
répartition des atomes ou des ions au sein de la cellule élémentaire, 
qui est le plus petit polyèdre présentant toutes les caractéristiques 
de symétrie du cristal considéré. Tout cristal peut donc être considéré 
comme un empilage tridimensionnel de cellules élémentaires absolu- 
ment identiques. 

L'étude de la symétrie spatiale des réseaux cristallins constitue 
la partie la plus importante de la cristallographie moderne, et forme 
le fondement de toutes les études concernant la structure des solides. 
Une classification des réseaux cristallins fondée sur leurs propriétés 
de symétrie distingue 14 réseaux spatiaux constituant le modele 
géométrique des translations. Ces réseaux translationnels spatiaux 
connus sous le nom de réseaux de Bravais, sont décrits à l’aide de 
trois vecteurs unités a, b, c, non coplanaires et ayant une origine 
commune. Selon les longueurs et les orientations relatives de ces 
vecteurs, on définit les 14 réseaux de Bravais, qui se distinguent les 
uns des autres par leurs éléments de symétrie (fig. 1). 


Ces conceptions fondées sur un modèle géométrique parfait s’avè- 
rent extrêmement utiles pour l'interprétation des particularités de 
la structure des corps solides, révélées par les procédés de la diffrac- 
tion des rayons X et des électrons, par le phénomène de la piézo- 
électricité mis en évidence par la vitesse de la propagation du son, 
par la capacité thermique, les propriétés optiques, etc. Ces mêmes 
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Fig. 1. Les réseaux de Bravais. 


conceptions furent ensuite utilisées dans la mécanique quantique 
pour la description du spectre énergétique des électrons renfermés 
dans un cristal. Cependant ce modèle idéal du solide cristallin ne 
permettait pas de donner une interprétation satisfaisante de diffé- 
rents phénomènes observés, notamment de ceux qui sont liés à un 
mouvement directionnel des atomes (des ions) au sein d’un cristal 
(phénomènes de diffusion et de la conductivité ionique). Les diffi- 
cultés qui se firent jour dans tous ces cas furent résolues grâce aux 
recherches entreprises par A. loffé [1] et J. Frenkel [2]. J. Frenkel 
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formula dans les années trente une théorie cinétique des cristaux 
[3], qui contribua grandement aux progrès de la physique du solide 
et stimula les recherches sur les défauts de structure des corps solides. 
Schottky [4, 5], Wagner [6], Seitz {7] et nombre d’autres chercheurs 
apporteèrent leur contribution au développement de la théorie du 
cristal imparfait réel. 

Dans ce qui suit on donne une description succincte des défauts 
de structure que l’on observe le plus souvent dans les cristaux des 
semi-conducteurs et on en donne le mécanisme de formation. 

Etant donné que dans de nombreux cas la formation des défauts 
dans les cristaux est étroitement liée à leurs propriétés cristallochi- 
miques, on trouvera dans ce chapitre quelques données relatives aux 
rayons atomiques, aux charges efficaces des atomes et à la solidité 
des liaisons atomiques, principalement dans les semi-conducteurs. 


$ 2. Les cristaux imparfaits réels 


Les cristaux auxquels on a à faire dans la pratique se distinguent 
du modèle idéal en ce qu’ils comportent un grand nombre de défauts 
de périodicité dans la répartition des atomes dans le réseau cristallin 
du solide. Ces défauts qui sont des imperfections de la structure du 
réseau cristallin peuvent être classés d’après leur extension géo- 
métrique en quatre groupes: 1) les défauts ponctuels (dimension 
géométrique nulle). 2) les défauts linéaires (à une dimension), 3) les 
défauts plans (à deux dimensions). 4) les défauts volumiques (à 
trois dimensions). 

Dans le groupe des défauts ponctuels on trouve les sites vacants 
du réseau cristallin (lacunes), les atomes interstitiels, les atomes 
d'impuretés, les centres de coloration, ainsi que différentes associa- 
tions de ces défauts, tels les bi- et les trilacunes et les complexes 
(lacunes-atome d'impureté, atome d'impureté-atome d'impureté, etc.). 

Les défauts linéaires sont les dislocations et les microfissures. 

Parmi les défauts bidimensionnels on peut citer les joints entre 
les grains et les macles, les défauts d'empilement, les frontières entre 
les phases et les frontières externes du cristal. 

Les défauts volumiques sont constitués par les inclusions d'une 
phase étrangère et les cavités microscopiques. Ces défauts apparais- 
sent lorsque la phase liquide servant à la croissance du cristal ren- 
ferme une quantité importante d'impuretés ou de corps étrangers, 
ainsi que dans le cas de la décomposition d'une solution solide sur- 
saturée. 

Les défauts bidimensionnels, eux aussi, apparaissent parfois 
lorsque le bain liquide est riche en impuretés. Cependant leur for- 
mation dépend souvent du régime de croissance du cristal. 

Les dislocations se forment du fait des déformations plastiques 
que subit le cristal lors de sa croissance ou au cours des opérations 
techniques auxquelles il se trouve soumis par la suite. 


Les défauts ponctuels qui sont la variété la plus répandue des 
imperfections de la structure d’un corps solide apparaissent soit lors 
d'une élévation de la température d’un cristal (défauts thermiques), 
soit lors d'une irradiation du solide par des particules élémentaires 
de grande énergie (défauts d'irradiation) ; ils apparaissent également 
chaque fois que la composition chimique d’un composé présente des 
écarts par rapport à la composition stæœchiométrique (défauts stæchio- 
métriques), lorsqu'on introduit dans un cristal des impuretés par 
dopage contrôlé ou accidentellement, et enfin lorsqu'on le soumet à 
des déformations plastiques. 


$ 3. Les défauts ponctuels thermodynamiques stables 


A la différence des défauts ponctuels dont la formation résulte 
d'une irradiation du cristal, de son dopage par des impuretés ou 
d’une déformation plastique, les défauts ponctuels thermiques s'y 
forment spontanément. Les concentrations de défauts ponctuels ther- 
miques correspondant à l'équilibre thermodynamique sont une des 
caractéristiques de l’état cristallin de tout corps solide, et de ce fait 
tout cristal en renferme une certaine quantité. 

La nature des processus donnant lieu à la formation de défauts 
thermiques se trouvant dans le cristal en équilibre thermodynamique 
fut examinée par J. I. Frenkel [3]. Ses vues, simples et suffisamment 
évidentes. sont exposées dans ce qui suit. 

Les physiciens connaissent depuis longtemps le phénomène de 
la sublimation des corps solides. Au-dessus de tout corps solide, de 
même qu’au-dessus de tout liquide existe une phase « vapeur » cons- 
tituée par les atomes du corps considéré. En plaçant un corps solide 
à l’intérieur d’une enceinte étanche, il est facile de constater que la 
tension de vapeur des atomes se trouvant sur la surface du solide croît 
lorsqu'on élève la température. 

Pour trouver une explication à ce phénomène on doit admettre 
que les atomes superficiels d’un corps solide peuvent acquérir sous 
l'action d’une élévation de température une énergie cinétique suf- 
fisante pour se détacher de la surface du solide et s'échapper dans l’es- 
pace libre. On remarquera cependant qu'une rupture des liaisons 
rattachant les atomes individuels au corps solide est possible non 
seulement pour les atomes superficiels, mais tout aussi bien pour 
les atomes se trouvant à l’intérieur. En effet, conformément aux 
principes de la physique statistique, notamment à la loi de la distri- 
bution énergétique des particules de Maxwell, même lorsque l’éner- 
cie cinétique moyenne des atomes d’un cristal est très faible, il s’en 
trouve un certain nombre dont l'énergie cinétique peut être très 
crande. En outre, du fait du caractère aléatoire de ce phénomène, 
tout atome d’un cristal peut à la longue acquérir une énergie qui 
serait beaucoup plus grande que l'énergie cinétique moyenne des 
atomes du cristal. Un atome qui a acquis une énergie importante peut 
alors surmonter la barrière de potentiel créée par les atomes avoisi- 


10 


nants, qui le maintient dans sa position d'équilibre dans le cristal, 
et passer dans une nouvelle position d'équilibre. Se déplaçant ainsi 
d'une position à une autre, cet atome dissipera peu à peu son excédent 
d'énergie en le restituant au réseau (donc aux autres atomes du cris- 
tal). On peut se demander alors où ira se placer l atome qui s’est 
« évaporé » de sa position d'équilibre normale à l’intérieur du cristal. 
Si tous les nœuds avoisinants du réseau sont occupés. il ne peut de 
toute évidence que se loger dans un interstice. J. Frenkel désigna 
cet atome sous le terme d’atome « disloqué » [3]. 

Simultanément, « l’évaporation » des atomes à l’intérieur d'un 
cristal conduit aussi à l’apparition de nœuds vacants, à des lacunes 
(des trous selon Frenkel). 

Actuellement les défauts ponctuels apparaissant dans un cristal 
lorsqu'un atome va se loger dans un site interstitiel, laissant derrière 
lui une lacune, sont appelés des défauts de Frenkel (fig. 2, a). 
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Fig. 2. Les défauts ponctuels des réseaux cristallins. 
a — défauts de Frenkel, b — défauts de Schottky. 
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Outre les défauts de Frenkel existant par paires, on trouve dans 
les cristaux des défauts ponctuels non appariés, des lacunes, dont 
l’apparition a été prévue par Schottky [4]. Les défauts de Schottky 
se forment habituellement dans des cristaux à empilement dense 
des atomes, où la formation des atomes interstitiels est rendue diffi- 
cile à cause de la quantité d'énergie requise. Dans ce cas la formation 
des lacunes s'effectue selon le processus suivant. Certains atomes for- 
mant la couche superficielle d’un cristal peuvent se trouver déplacés 
de leurs sites normaux du fait de l’agitation thermique, i.e. rompre 
une partie de leurs liaisons avec les atomes voisins et passer dans un 
« état superficiel plus avancé » (fig. 2, b). Etant donné qu'une ruptu- 
re partielle des liaisons nécessite une quantité d’énergie moindre 
que l’acte d'une évaporation vraie d’un atome, la probabilité de 
formation d’atomes superficiels déplacés est plus grande que celle 
de leur évaporation dans l’espace libre. 

Cette « dissociation partielle » donne donc lieu à la formation de 
lacunes dans la couche superficielle du cristal. A l’instant où ces 
lacunes se forment elles ne sont pas encore tout à fait des lacunes, 
puisqu'au-dessus d'elles il n’y a pas d’autres atomes appartenant au 
réseau cristallin. Cependant, elles peuvent migrer vers l'intérieur 
du cristal et là elles deviennent de vraies lacunes. 
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Ceci montre qu'à la différence des défauts de Frenkel, les défauts 
de Schottky ne sont rien d'autre que des sites vacants (des lacunes) 
répartis au sein d'un réseau cristallin régulier. 

Ces deux types de défauts peuvent apparaître non seulement lors- 
qu'on élève la température du cristal, mais également lorsqu'on le 
soumet à une irradiation par des particules, à une déformation plasti- 
que, ainsi qu'à d’autres contraintes. Cependant la concentration des 
défauts formés dans ces conditions ne correspond pas à la concentra- 
tion répondant à l'équilibre thermodynamique et ne dépend donc pas 
de la température à laquelle ces défauts ont été formés. D'autre part 
la concentration des défauts thermiques apparaissant dans un cristal 
est fonction de sa température, elle croît lors de l'élévation de la 
température et décroit lorsque celle-ci diminue. 


$ 4. Défauts ponctuels formés lors de l’irradiation d’un cristal 
par un flux de particules élémentaires 


Les défauts ponctuels d'irradiation apparaissent dans tout cristal 
soumis à l’action d'un flux de particules élémentaires rapides. par 
exemple de neutrons, de deutérons, de particules &, de produits de 
la fission nucléaire, ainsi que d’un flux d'électrons rapides. Les 
photo-électrons et les électrons de recul qui sont produits lorsqu un 
cristal est irradié par un flux de particules y, peuvent également don- 
ner lieu à la formation des défauts ponctuels. 

Les défauts ponctuels formés par irradiation apparaissent tou- 
jours par paires — lacune et atome interstitiel (défauts de Frenkel). 
Ainsi que nous l'avons déjà noté ci-dessus, les défauts d'irradiation 
ne correspondent jamais à l'équilibre thermodynamique et se dis- 
tinguent par là des défauts d’origine thermique ; il en résulte qu'après 
irradiation le cristal ne se trouve pas dans un état stationnaire. 

Analysons le mécanisme de la formation des défauts ponctuels 
lors de l'irradiation d'un cristal par un flux de particules neutres ou 
rapides chargées. Le parcours des particules rapides à travers un 
cristal donne lieu à toute une série de processus complexes, dont les 
plus importants sont les suivants: 

1) les collisions élastiques entre les particules rapides et les 
noyaux des atomes constituant le cristal ; 

2) les particules rapides excitent les électrons des couches exter- 
nes des atomes et les ionisent ; 

3) les transmutations nucléaires résultant de ce qu'une partie des 
atomes constituant le cristal a été activée (et transformée en isotopes 
radioactifs), leur désintégration radioactive conduit à la formation 
des centres d'impuretés. 

Dans le cas le plus général ces trois processus peuvent se mani- 
fester simultanément. Cependant selon la nature des liaisons chimi- 
ques et d’autres propriétés du cristal irradié, ainsi que la nature et 
l'énergie des particules rapides, un des effets cités peut être prédo- 
minant. Dans le cas des cristaux diélectriques ou semi-conducteurs, 
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ce sont les processus d’excitation des électrons de valence et d’ioni- 
sation des atomes qui prédominent, tandis que dans les métaux ces 
processus sont pratiquement inexistants. Dans les métaux on observe 
surtout les effets des interactions des particules rapides avec les 
électrons de conduction. Ces interactions ont pour effet de réduire 
le parcours libre des électrons dans les métaux. 

En ce qui concerne le processus de formation des défauts ponc- 
tuels d'irradiation qui nous occupe, ce sont les collisions élastiques 
des particules rapides avec les atomes du cristal qui présentent le 
plus d'importance. Ces collisions donnent lieu aux effets suivants: 
1) la génération au sein du cristal d'ondes élastiques, dont l'énergie 
est finalement dissipée par l'agitation thermique des atomes: 2) la 
formation des défauts dans la structure cristalline. Pour qu'un défaut 
puisse être produit il faut que les atomes situés dans les nœuds du 
réseau cristallin absorbent une partie de l'énergie de la particule 
traversant le cristal et que l'énergie ainsi communiquée à l'atome 
soit supérieure à une valeur limite U4, caractérisant l'énergie de 
formation d’un défaut donné. L'expérience montre que cette énergie 
Uy doit être deux à trois fois plus grande que l'énergie requise pour 
transférer dans une position interstitielle en condition adiabatique 
un atome qui se trouvait dans un nœud du réseau. Dans la majorité 
des cristaux dont l'énergie de liaison des atomes est de l’ordre de 
10 eV (231 kcal/mole), U, est approximativement égale à 25 eV 
(580 kcal/mole). Tout atome du cristal ayant reçu de la part d'une 
particule rapide une énergie U => Uy, peut donc passer dans un site 
interstitiel. laissant derrière lui un site vacant ; il se forme donc une 
paire de défauts: lacune et atome interstitiel. 

Si par ailleurs l'énergie des atomes disloqués (que l’on désigne 
aussi par le terme « atomes de recul») est de beaucoup supérieure à 
Ux, ces atomes de recul primaires peuvent à leur tour produire des 
atomes de recul secondaires, ces derniers — des atomes de recul ter- 
tiaires, et ainsi de suite, jusqu’à ce que l'énergie des atomes déplacés 
s'approche de la valeur limite U4. 

La diffusion élastique des particules rapides dans les cristaux 
donnant lieu à la création des défauts de structure dépend évidem- 
ment de l'énergie des particules et diminue à mesure que cette éner- 
gie augmente. Pour la commodité des calculs on caractérise l’énergie 
cinétique des particules en mouvement par le paramètre énergétique 


[8] : 
e— 77. E, (1,1) 


M, étant la masse de la particule mobile, Æ, son énergie cinétique, 
m, la masse de l'électron. Le paramètre € représente donc l'énergie 
d'un électron qui possèderait la même vitesse que la particule lourde 
considérée. 

Lorsque la valeur du paramètre énergétique & est suffisamment 
grande, la majeure partie de l’énergie de la particule rapide sera 
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dépensée pour exciter et ioniser les atomes, et une faible partie seu- 
lement de cette énergie, aux collisions élastiques. Cependant ceci 
n’est vrai que tant que & est notablement supérieur à &;,, caractéri- 
sant l’énergie d’excitation des électrons dans les cristaux non métal- 
liques (diélectriques et semi-conducteurs). Lorsque e devient petit 
par rapport à €;, les processus d’excitation et d'ionisation n'ont 
plus lieu et il ne subsiste que des collisions élastiques, conduisant à 
l'apparition d'ondes élastiques et à la création de défauts d'irra- 
diation. 

Lors des collisions élastiques, le rapport entre la partie de l'éner- 
gie dépensée par une particule rapide pour la création de défauts et 
la partie utilisée pour la génération de vibrations thermiques du 
réseau, qui apparaissent du fait de la dissipation de l'énergie des 
ondes élastiques, dépend également de l'énergie de la particule et 
des propriétés physico-chimiques du cristal considéré. La perte totale 
d'énergie d’une particule provoquée par les collisions élastiques par 
unité de longueur de parcours au sein d’un cristal, peut être repré- 
sentée par une expression de la forme: 

( dE __ 2nZ3Z34N, 


E 
a Va = Me Mr ([,2) 


Z\ et Z, sont respectivement les numéros atomiques de la particule 
mobile et de la particule immobile, W,, la concentration des atomes 
dans le cristal, v, la vitesse de la particule mobile, £, son énergie, e, 
la charge de l'électron, WM,, la masse de la particule immobile, 


E°= 0,618 (244229) MEL R, (1,3) 


où À est la constante de Rydberg égale à 13,54 eV, u. la masse réduite 
des deux particules, la particule mobile et la particule immobile. 
Quant à l'énergie rapportée à l’unité du parcours qu'une particule 
rapide dissipe pour créer des défauts par collisions élastiques avec 
les atomes du réseau, sa valeur est donnée par l'expression [8]: 


_( dE = 2nZ?Z14N 5 Eau? L£ 
dx déf. En M sv? UaM M ( L ) 
Le rapport 
dE dE EL E 4? E - 
En A dz a. = im (5- MM: )}n+ (5) 


représente donc la part de l'énergie utilisée pour la création des dé- 
fauts lors des collisions élastiques de la particule mobile avec les 
atomes du cristal irradié. Dans la majorité des cas ce rapport est 
voisin de 0,5. 

Nous avons déjà noté que la valeur limite de l'énergie qu'une 
particule rapide incidente doit posséder pour pouvoir créer des défauts 
d'irradiation dépend des propriétés physico-chimiques du cristal, 
et notamment de la masse atomique des atomes le constituant. 
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Dans le tableau 1 on donne les valeurs de seuil de l'énergie que 
doivent posséder différentes particules pour pouvoir créer des défauts 
d'irradiation dans des cristaux constitués par des atomes de diffe- 
rentes masses atomiques. Ce tableau indique les valeurs de l'énergie 
que doivent posséder différentes particules rapides pour pouvoir créer 
des défauts d'irradiation dans différents corps cristallins. 


Tableau 1 


Valeurs de seuil de l’énergie des particules rapides suffisante pour créer des 
défauts d'irradiation dans des cristaux en fonction de la masse atomique 
des atomes (V3= 25 eV) [9] 


Masse atomique 
Nature des particules 


10 | SU Lu U | 200 
Neutrons, protons (eV) . . . . . . . ) 325 63S 1263 
Electrons, rayons y (MeV) . . . .. 0,10 0,41 0,68 4,10 
Particules & (eV) ......... 31 91 169 325 
Fragments de la fission des noyaux 
(eV) ............... 85 30 25 27 


Pour évaluer le nombre V d’atomes pouvant être délogés de 
leurs sites par un atome de recul primaire possédant une énergie Æ 
et une masse M,, on peut utiliser l'expression approchée suivante: 


1 M, E 4u° 1/2, E 

N — Vs m nf) | In Es : (1,6) 
Dans cette expression €, représente le seuil de l’énergie d’excitation 
des électrons de valence [10]. 

On remarquera que les défauts d'irradiation peuvent être provo- 
ques chez les cristaux irradiés par un échauffement local ou même 
une fusion locale. Dans les régions où une fusion locale a eu lieu, on 
observe des accumulations de défauts comportant 10%-10% atomes. 
Lors d'une fusion locale et du refroidissement ultérieur. outre les 
défauts ponctuels peuvent apparaître des défauts linéaires, bi- et 
tridimensionnels, tels une des dislocations, des joints entre les grains 
ou des microcavernes. L'état actuel du problème de la création des 
défauts d'irradiation dans les semi-conducteurs est traité dans [28, 29]. 


$ 5. Les défauts de stœchiométrie 


On entend par défauts de stæchiométrie les défauts qui apparais- 
sent dans la structure cristalline des composés chimiques du fait 
d’un excès ou d’une déficience de l’un des constituants par rapport à 
Ja formule stæchiométrique. Un atome excédentaire ou un atome 
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manquant dans l'un des constituants d'un composé chimique peut 
résulter soit des conditions expérimentales de la croissance des cris- 
taux et de leur traitement thermique ultérieur (au cours duquel se 
produit par exemple une évaporation du composant plus volatil), 
soit en tant que condition implicite de la stabilité thermodynamique 
de structures lacunaires. Il existe une classe importante de composés 
chimiques possédant une structure lacunaire, où une part importante 
des nœuds du réseau reste normalement vacante (jusqu'à 30 ‘ 
environ). 


$ 6. Les centres colorés dans les cristaux diélectriques 
et semi-conducteurs 


Dans les cristaux de matériaux diélectriques et semi-conducteurs 
on trouve parmi les défauts de stœchiométrie les défauts appelés 
centres colorés (fig. 3). Les centres colorés apparaissent le plus souvent 


Fig. 3. Modèle du réseau NaCI avec un cen- 
tre coloré. 


dans les cristaux de composés binaires à liaison ionique, lorsque leur 
composition s’écarte de la formule stœchiométrique. C'est ainsi qu’en 
faisant chauffer les cristaux d'halogénures alcalins dans une atmo- 
sphère de vapeur du métal alcalin. on fait apparaître dans leurs spec- 
tres des bandes d'absorption dont le maximum se situe dans le domai- 
ne visible. Après ce traitement les cristaux acquièrent une coloration 
(jaune pour NaCI, bleue pour KCI. etc.). L'analyse chimique montre 
que ces cristaux colorés renferment toujours un excès du métal 
alcalin (le traitement en atmosphère d’halogène de certains cristaux 
d’'halogénures alcalins permet également d'y faire apparaître une 
coloration caractéristique). 

On admet généralement que la coloration des cristaux d'halogé- 
nures alcalins est due à l'apparition dans le spectre énergétique des 
électrons du cristal d'états localisés occupés par des électrons (ou par 
des trous si le traitement a eu lieu dans une atmosphère d’halogène). 

L'apparition d'états localisés survient lorsque la composition 
du composé considéré s’écarte de sa composition stæœchiométrique 
car l’un de ses constituants se trouve en quantité excédentaire. En 
règle générale on observe dans les cristaux ioniques l'apparition de 
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lacunes, la formation de ces dernières étant énergétiquement plus 
avantageuse que l'apparition d’atomes interstitiels [11]. En guise 
de modèle d'un centre coloré formé par chauffage d'un cristal d'ha- 
logénure alcalin en atmosphère de vapeurs du métal alcalin, on peut 
adopter celui d’un électron capté (et donc localisé) par une lacune 
d'halogénure. De même le centre coloré formé par chauffage de ces 
cristaux en atmosphère d'halogène peut être considéré comme un trou 
capté par une lacune dans le réseau partiel métallique. Désignons par 
V: les centres colorés correspondant aux lacunes anioniques et par 
Vi ceux qui correspondent aux lacunes cationiques. Le schéma 
énergétique des états des cristaux renfermant des centres colorés 
est analogue au schéma énergétique des états électroniques dans les 
semi-conducteurs dopés par des impuretés. 

Les défauts de structure du type centres colorés se rencontrent 
également dans les cristaux de composés binaires semi-conducteurs 
à liaison de caractère ionique. Ainsi, par exemple, les cristaux de 
ZnO. après un chauffage sous vide, durant lequel ils perdent de 
l'oxygène. acquièrent une coloration jaunâtre. Cependant pour la 
majorité des semi-conducteurs, le maximum de la bande d'absorption 
se situe généralement dans la région infrarouge du spectre. Dans ces 
cristaux la présence de centres colorés ne se manifeste que par une 
altération des propriétés physiques, sans exercer une influence nota- 
ble sur leur coloration. A titre d'exemple, considérons le comporte- 
ment du composé semi-conducteur PbS. Il a été démontré (voir par 
exemple [12]) que par chauffage d’un cristal en atmosphère de vapeurs 
du soufre, on renforce sa conduction par trous. La concentration des 
trous augmente lorsqu'on fait croître la pression de la vapeur du sou- 
fre. Si par contre le chauffage de ces cristaux s'effectue sous une 
faible pression des vapeurs de soufre ou dans le vide, on obtient des 
cristaux à conductivité électronique, et la concentration des élec- 
trons croît à mesure que la pression de la vapeur du soufre diminue. 
Cette corrélation entre les conditions du traitement thermique du 
PbS et ses propriétés électriques peut être rattachée à l'apparition 
dans le cristal de centres colorés. En effet en chauffant un cristal de 
PS dans une atmosphère de vapeurs de soufre, on y fait apparaître 
des lacunes de cations, tandis qu'un chauffage dans le vide y fait 
apparaître des lacunes d’anions. La capture de trous et d'électrons 
par les lacunes cationiques et anioniques donne naissance à des 
centres du type V£ et VS respectivement. 

L'expérience montre que dans le PbS chaque centre V* ne porte 
qu un seul trou et chaque centre VS: ne porte qu'un seul électron, 
bien que le composé PbS soit constitué par un empilement d'ions 
bivalents [Pb°+] et S°-. L'absence de corrélation entre la valence des 
ions constituant le cristal et la charge des centres colorés est déter- 
minée par les particularités de la répartition des ions entourant une 
lacune. 

Examinons ces particularités en considérant les centres colorés 
du type V£. La formation d’une lacune cationique (évacuation d'un 
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ion Pb*+) ne doit pas enfreindre la condition de la neutralité électri- 
que du cristal. Celle-ci peut être assurée par l’un des processus sui- 
vants: 

1) A côté d’une lacune cationique apparaît un atome de soufre neutre. 
La charge efficace de la lacune sera alors nulle. Désignons cet état 


par le symbole Pb] S. 

2) A côté d’une lacune cationique apparaît un ion S-. La charge 
efficace de la lacune sera alors égale à +1. Désignons cet état par le 
symbole [Pb+]S. 

3) A côté d'une lacune cationique apparaît un ion S°-. La charge 
efficace de la lacune doit alors être égale à +2. Cet état sera désigné 


Bonde de conduction 
LS LLC 2 


X 
N 
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Bande de valence 
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F ig. 4. Etats localisés pouvant donner lieu à la formation de centres colorés 
(V< dans PbS). 


par le symbole [Pb%+]S?-. Ces trois états possibles sont illustrés 
par les diagrammes énergétiques représentés sur la fig. 4*. 

Le premier état considéré correspondant à l'apparition dans la 
bande interdite de deux niveaux libres (fig. 4, a) ne peut se réaliser 
qu'à de très basses températures. À des températures moyennes 
c'est le deuxième état qui doit prédominer, à savoir, occupation par 
les électrons du niveau inférieur et apparition de trous dans la bande 
de valence, un trou par chaque niveau accepteur (fig. 4, b). L’occu- 
pation du second niveau et l'apparition dans la bande de valence de 
deux trous ne pourrait avoir lieu qu'à des températures élevées. Or, 
ce sont les transitions électroniques interbandes qui prédominent, à 
ces températures élevées ce qui fait que l’on n'arrive pas à mettre 
en évidence ce troisième état (fig. 4, c). C'est probablement la raison 
‘pour laquelle on observe au cours des expériences l'apparition d'un 
trou libre par chaque lacune cationique créé dans le PbS. 

Des états analogues apparaissent lorsqu'il se forme des centres 
colorés du type V5. Dans ce dernier cas chaque centre V: fournit un 


électron. 


* Sur ces diagrammes on admet qu’un seul atome de soufre possède un 
état défini. En réalité ces états peuvent affecter un groupe d’atomes de soufre 
qui occuperont donc toute une région du cristal. On suPOS également que la 
formation d’une lacune cationique est due à l'expulsion d’un stome de plomb. 
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Dans les oxydes les centres colorés apparaissent lorsqu'on fait 
subir aux cristaux un traitement thermique dans le vide. Les cristaux 
perdent alors de l'oxygène et les sites vacants ainsi créés communi- 
quent aux cristaux de TiO, une coloration bleuâtre, aux cristaux de 
ZnO une coloration jaunâtre. Si un cristal d'oxyde est traité en 
atmosphère d'oxygène, des sites vacants peuvent apparaître dans le 
cous-réseau des cations, qui peuvent donner eux aussi naissance à 
des centres colorés. Ainsi, par exemple, un traitement thermique 
en atmosphère d'oxygène fait apparaître dans Cu.O une bande d’ab- 
sorption caractéristique dont le maximum se situe à 0,6 eV (2 mi- 
crons). 

La concentration des centres colorés dans certains cristaux peut 
atteindre de 101? à 10°1 cm, et dans d’autres 10°? cm * (par exemple, 
dans CaF.. TiO;, ZnO, etc.). On a réussi à démontrer par l'expérience 
que la création de centres colorés s'accompagne d’une diminution 
de la densité des cristaux [11]. Ce fait apporte une preuve supplémen- 
taire démontrant que ces centres correspondent à l'apparition de 
lacunes et non pas d’atomes interstitiels. Une étude théorique, due 
à Seitz [25], a montré également que dans les cristaux ioniques non 
stæœchiométriques la création de lacunes est énergétiquement plus 
probable que l'apparition d'ions interstitiels. 


$ 7. Les impuretés dans les semi-conducteurs 


Les atomes d'impuretés qui se trouvent dispersés dans le réseau 
doivent également être considérés comme des défauts dans la struc- 
ture d'un cristal. Les atomes étrangers peuvent se situer soit dans 
les nœuds du réseau, constituant ainsi des solutions solides de subs- 
titution, soit dans des positions interstitielles, pour former alors des 
solutions solides d'insertion. D’autre part, les atomes étrangers en 
s'associant à des atomes étrangers de même espèce ou à d’autres dé- 
fauts ponctuels (lacunes, atomes interstitiels d’autres espèces) peuvent 
former de différents complexes. 

Pour qu'une solution de substitution solide puisse se former il 
est nécessaire que les rayons atomiques (ioniques) des constituants, 
solvant et soluté, ne soient pas trop différents. La règle empirique 
montre que si cette différence est supérieure à 14 %, la probabilité 
de formation d'une solution solide de substitution est fort limitée. 
Si, par contre. la différence des rayons atomiques est inférieure à 
14 %, il se forme des solutions de substitution solides qui peuvent 
exister dans un large domaine de concentrations du soluté. 

Cependant pour qu'une solution de substitution solide puisse se 
former le rapport adéquat des rayons atomiques ne saurait suffire : 
il importe en outre que la structure des couches électroniques inter- 
nes des atomes concernés ainsi que la structure cristallographique du 
solvant et du soluté soient semblables. Lorsque toutes ces conditions 
sont réunies, les constituants peuvent former une série continue de 
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solutions solides, ce qui signifie que chacun d'eux peut dissoudre 
n'importe quelle quantité du second constituant. 

Il va de soi que si dans ce cas on obtient une solution solide ordon- 
née. autrement dit si l’on observe une répartition périodique des 
atomes des constituants dans le réseau, on ne saurait préciser lequel 
des constituants est le solvant et lequel est le soluté, et ni l’un ni 
l’autre ne saurait être considéré comme un défaut de structure du 
réseau. 

Les solutions solides interstitielles ne se forment que si des rela- 
tions géométriques plus rigoureuses que dans le premier cas sont 
respectées. En règle générale les solutions solides interstitielles com- 
portent des atomes de petits rayons atomiques (Li, O, N), mais dans 
le cas de matériaux semi-conducteurs on rencontre des solutions où 
une partie des atomes du soluté occupe des positions de substitution 
et l’autre partie se trouve dans des sites interstitiels. Des solutions 
solides de ce type particulier apparaissent, par exemple, lorsqu'on 
introduit des éléments du groupe du fer ou du groupe du cuivre dans 
le germanium, le silicium et les composés AIM BV. 

Les déformations locales du réseau cristallin (compression ou 
dilatation locales) qui apparaissent lorsqu'on y introduit des impure- 
tés, contribuent à réduire l'énergie de la formation des défauts dans 
le réseau. Cette réduction est d'autant plus importante que la diffé- 
rence des rayons atomiques des atomes du réseau et des atomes d’im- 
puretés qu'on y introduit est plus grande. Les calculs de Friedel [13] 
montrent que la réduction de AH, de l'énergie de formation des 
lacunes dans un réseau au voisinage d’un atome étranger peut être 


évaluée à l’aide de l'expression : 
Gr(rs—r}r, 
AH, 3 TZ(Ü+a)x ‘* (1,7) 


où «a est égal à 


.' 

a= EE. (1,8) 
_ s 

r, et r; étant respectivement les rayons atomiques des atomes étran- 

gers et des atomes constituant le réseau, y” et X les compressibilités 

de ces deux corps, p, le coefficient de Poisson du matériau considéré 

et Z la coordinance du réseau du cristal dans lequel on introduit 

l'impureteé. 


S 8. Les dislocations 


Les dislocations constituent les défauts les plus courants des 
réseaux cristallins. On désigne par dislocations des perturbations 
d’un type particulier apparaissant dans les cristaux soit lors du 
processus de leur croissance, soit lorsqu'on les soumet à des défor- 
mations plastiques; dans les deux cas certaines régions du cristal 
sont déplacées par rapport à des régions adjacentes. On distingue 
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deux types de dislocations principaux, la dislocation-coin et la 
dislocation « hélice ». 

Une dislocation-coin (fig. 5, a) peut se former lorsqu'une partie 
du cristal est déplacée par rapport à l’autre dans des conditions telles 
que le nombre de plans atomiques dans ces deux parties diffère d'une 
unité. Le centre de la dislocation se trouve dans le plan du glisse- 
ment, là où le réseau du cristal est le plus perturbé. La région disposée 


Vecteur deplacement 


Fig. 5. Représentation schématique d’une dislocation-coin. 


ABCD — plan de glissement, 1 — la dislocation-coin; les fièches indiquent le sens de 
parcours du contour de Bürgers. 


Fig. 6. Représentation d’une dislocation hélice. 
ABCD — plan de glissement. 


autour du centre de la dislocation et s'étendant de tous côtés jus- 
qu'aux parties saines du réseau, peut être appelée région disloquée. 
Les dislocations-coins apparaissent dans un plan perpendiculaire au 
vecteur déplacement. Les dislocations « hélice » (fig. 6) sont dis- 
posées dans un plan parallèle au vecteur déplacement. Dans ce dernier 
cas le déplacement affecte toute l'épaisseur du cristal et s'effectue 
suivant la direction du vecteur déplacement de telle sorte que dans 
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la région perturbée du cristal les plans réticulaires forment une sur- 
face hélicoïdale au lieu d’être parallèles les uns aux autres suivant 
la verticale. 

La région déformée du cristal étant limitée, les dislocations doi- 
vent par définition former des boucles fermées ou bien se terminer 
sur une interface du cristal (ou sur une frontière entre les grains d'un 
polycristal). Le cas le plus fréquent est celui où les dislocations vien- 
nent aboutir à la surface du cristal, et ceci permet de les mettre en 
évidence par l’observation des figures qui apparaissent à la surface 
lorsqu'on soumet le cristal à une attaque chimique. 

Pour caractériser les dislocations on introduit le vecteur dit 
vecteur de Bürgers b [14] qui correspond au segment d'une droite 
qui unit les extrémités d’un contour passant par la partie non per- 
turbée du réseau qui entoure le défaut linéaire, c'est-à-dire la dislo- 
cation (fig. 5, b). Le signe du vecteur de Bürgers dépend du sens 
dans lequel on parcourt le contour de Bürgers, aussi a-t-on convenu 
de fixer le sens de ce parcours — qui est celui correspondant au 
sens de rotation d’une vis de pas à droite. Le vecteur de Bürgers est 
un multiple du vecteur de translation du réseau considéré. Si la 
dislocation a été formée par déplacement, le vecteur de Bürgers se 
confond avec le vecteur déplacement. 

Les dislocations peuvent se déplacer au sein d’un cristal dans un 
plan de glissement ou dans un plan qui lui est perpendiculaire. 
Lorsqu'une dislocation migre dans le plan de glissement, le volume 
de la région déplacée du cristal croît et le cristal subit donc une 
déformation plastique. La migration d’une dislocation dans un plan 
perpendiculaire au plan de glissement s'accompagne d’un transport 
de matière, donc d’un processus de diffusion. Ce dernier processus 
peut donner lieu à l’adjonction d'un atome au demi-plan réticulaire 
dont le bord détermine la dislocation ; l'atome qui vient s’y fixer 
peut être soit l'atome primitivement disloqué, soit l’atome occupant 
le nœud le plus proche. Si la dislocation vient ensuite migrer dans 
le sens contraire, l’atome terminal du demi-plan réticulaire initial 
peut soit aller se placer dans un site interstitiel, soit se placer dans 
une lacune. 

L'énergie requise pour provoquer la migration des dislocations 
est fort modérée. À mesure que la température croît, la vitesse de 
déplacement des dislocations augmente rapidement, ce qui favorise 
l'annihilation mutuelle des dislocations antiparallèles, ou la forma- 
tion d’une dislocation unique. Etant donné cet effet, d'une élévation 
de la température du cristal, un recuit prolongé permet de réduire 
la densité des dislocations et rendre la structure cristalline plus 
parfaite. 

Le degré de perfection de la structure d’un cristal se caractérise 
par la densité des dislocations qu'il renferme ; et que l’on peut dé- 
terminer en dénombrant le nombre de points par unité de surface 
qui apparaissent lorsqu'on soumet la surface du cristal à une attaque 
sélective. Lorsque les dislocations sont créées par flexion d'un 
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cristal, il existe une relation simple entre la densité des dislocations 
p créées et le rayon de courbure imposé r: | 
= <—. (1,9) 

La présence des dislocations dans un cristal affecte non seulement 
ses propriétés mécaniques, mais exerce également une influence sur 
ses propriétés électriques. surtout si le cristal est un semi-conducteur. 
L'influence qu'exercent les dislocations sur les propriétés électriques 
des semi-conducteurs s'explique par les considérations suivantes. 

1. Comme l'énergie potentielle du réseau cristallin diminue 
dans la région des dislocations, les impuretés contenues dans le cris- 
tal tendent à diffuser vers ces régions perturbées et à se concentrer 
tout autour des dislocations (en créant ce qu'il est convenu d'appeler 
une « atmosphère d'impuretés »). La concentration des impuretés 
auprès des dislocations a été confirmée expérimentalement par l'étude 
des cristaux de silicium dopés au cuivre [15]. Des microphotographies 
ont été obtenues, montrant une répartition filiforme du cuivre, ces 
filets (dislocations) aboutissant à la surface du cristal aux points 
d'attaque. 

2. A l'extrémité du demi-plan réticulaire déterminant une dislo- 
cation-coin, la chaîne linéaire d'atomes est rompue, et on y trouve 
une liaison chimique non saturée ; cette chaîne crée des niveaux élec- 
troniques localisés dans le spectre énergétique du cristal. Dans le 
cas du germanium, par exemple, ces niveaux sont du type accepteur 
et d'après les résultats de l'étude [16] se situent à 0,2 eV en dessous 
du bord de la bande de conduction. 

3. La présence des dislocations dans un cristal exerce son influ- 
ence sur les processus de diffusion et de recombinaison des porteurs 
de charge. La diffusion des porteurs de charge par les dislocations 
entraîne une diminution de leur mobilité. Cependant pour les densités 
des dislocations rencontrées d'ordinaire dans les cristaux de germa- 
nium (—10%-10° cm-*) et à la température ambiante, la réduction 
des mobilités est pratiquement négligeable [17]. Les processus de 
recombinaison, eux, sont plus sensibles à la présence des dislocations, 
et celles-ci affectent donc la durée de vie des porteurs minoritaires. 
Dans le germanium la durée de vie décroît linéairement à mesure 
qu'augmente la densité des dislocations [20]. C’est la raison pour 
laquelle la production de monocristaux de germanium, de silicium 
et d’autres semi-conducteurs, renfermant une faible densité de dis- 
locations (à la limite des cristaux sans dislocations) constitue un 
problème particulièrement important de la technologie de croissance 
de monocristaux des matériaux semi-conducteurs. 

Les dislocations peuvent également affecter notablement les 
processus de diffusion des impuretés ainsi que la limite de leur solu- 
bilité dans les semi-conducteurs. Nous avons déjà indiqué que les 
régions entourant les dislocations constituent un lieu d’accumulation 
des impuretés. Cela est particulièrement vrai pour les impuretés 
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présentant une grande vitesse de diffusion (Cu et Ni dans le germa- 
nium, Au et Cu dans le silicium, par exemple), et dont 1 énergie de 
liaison avec le réseau non perturbé est plus faible que dans les régions 
où se trouvent des dislocations. On peut s'attendre à ce que la pré- 
sence des dislocations augmente la solubilité et réduise la mobilité 
des impuretés de cette espèce dans les cristaux. D'autre part, comme 
les dislocations constituent une source de génération de lacunes, la 
diffusion d'une impureté qui procède par le mécanisme lacunaire 
doit se trouver renforcée en présence de dislocations. 

L'étude de l'influence exercée par les dislocations sur la vitesse 
de diffusion et la solubilité des impuretés est de la plus grande im- 
portance pour la mise en évidence des processus d interaction des 
impuretés avec les défauts de structure des cristaux semi-conducteurs. 


$ 9. Les rayons atomiques 


Le développement des études radiocristallographiques aboutit 
à la détermination des distances interréticulaires dans les cristaux. 
Cela permit de calculer les dimensions efficaces des atomes dans les 
cristaux, en les posant égales à la moitié des distances interréticu- 
laires. Cependant, dans les composés binaires et les composés plus 
complexes, la connaissance des distances interréticulaires d ne permet 
pas de déduire les dimensions des atomes (ou ions) les constituant, 
puisque d = r, + r,. Pour pouvoir évaluer les dimensions des atomes 
dans ces cas, il est nécessaire de connaître la dimension ne serait-ce 
que d’un atome ou d’un ion. On pourra alors, connaissant les distan- 
ces interréticulaires d'une série de composés, comprenant cet atome, 
déterminer les dimensions des autres atomes faisant partie de ces 
composés, en formant la différence d — r, = r.. 

Une telle étude a été entreprise pour la première fois par Gold- 
schmidt [19]. qui utilisa les valeurs des rayons ioniques de l'ion 
fluor F- (1,33 À) et de l'ion oxygène O?- (1,32 À), qui avaient été 
déterminés par des procédés réfractométriques. Par la suite les 
valeurs assignées aux rayons ioniques ont été précisées par différents 
auteurs. et en particulier par Pauling [20]. 

Il est évident que selon la densité d'empilement (la coordinance) 
et la nature des liaisons chimiques des corps cristallins, les atomes 
ou les ions d’un seul et même élément peuvent présenter des valeurs 
efficaces des rayons atomiques et ioniques différents. Aussi considère- 
t-on d'ordinaire les différentes valeurs des rayons des atomes selon 
le type prévalent de la liaison chimique dans les corps cristallins en 
question : ionique, covalente, métallique et liaison par les forces de 
Van der Waals. D'autre part, les rayons covalents diffèrent entre 
eux selon le nombre et la répartition orientationnelle des liaisons: 
tétraédrique, octaédrique, etc. On trouvera dans le tableau 2 les 
valeurs efficaces des rayons atomiques des éléments. 
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Tableau 2 


Valeurs efficaces des rayons atomiques et ioniques (en À) [26, 27] 


Elément 


Rayons ioniques 


0,68 (Li) 
0,9 (Na*) 


1,33 (K*) 
1,49 (Pb*+) 
1,65 (Cs*) 
0,34 (Be°*) 
0,74 (Mg°*) 
1,04 (Ca°*+) 
1,20 (Sr°*) 


1,38 (Ba°*)! 


0,66 (Ta*) 


0,83 (Cr°*) 
0,64 (Cr$+) 
0,35 (Cré*) 
0,68 (Moi+) 
0,65 (Mof*) 
0,68 (Wi+) 
0,65 (WÉ+) 
0,91 (Mn?*) 
0,70 (Mn$*) 
0,52 (Mn*) 
0,80 (Fe°*+) 
0,67 (Fe3*) 


Rayons covalents 
tétraédriques 


0,68 


(0,975) 
(1,301) 
(1,333) 


(1,689) 
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Tableau 2 (suite) 


Co 


Ni 
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Elément 


Rayons ioniques 


0,78 (Co2*) 
0,64 (Co3+) 
0,74 (Ni?+) 


0,64 (Pd#+) 
0,64 (Pt1+) 


0,98 (Cu*) 
0,80 (Ci2*) 
1,13 (Ag*) 


1,37 (Au*) 
0,83 (Zn?*) 
0,99 (Cd?+) 
1.12 (Hg?*) 


0,20 (B2*) 
0,57 (Al5*) 


0,62 (Ga5+) 
0,92 (In5+) 


1,49 (Tl*) 
1,05 (T15*) 
0,2 (CŸ*+) 
2,60 (C{-) 
0,39 (Si*+) 
0,65 (Ge2*) 
0,44 (Gei*) 
1,02 (Sn2?+) 
0,67 (Snt+) 
1,26 (Pb?*+) 
,76 (Pbi+) 


Rayons covalents 


tétraédriques 


1,53, (1,405) 


1,31, (1,225) 


(1,405) 


0,88, (0,853) 
1,26, (1,230) 


1,26, (1,225) 
1,44, (1,405) 
1,47 
0,77, (0,774) 


1,17, (1,173) 
1,22, (1,225) 


1,40, (1,405) 
1,46 


0,70, (0,719) 


Rayons des 
liaisons mé- 
talliques 
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Tableau 2 (suite) 


Rayons atomi- 


Rayons des - 
Elément | Rayons ioniques | RAons0oralents mA neors sèns, Van der 

P 0,35 (P5+) 1,10, (1,128) 1,9 

1,86 (P3-) 
AS 0,69 (As5+) 1,225, (1,18) 

1,91 (AS-) 2,0 
Sb (0,90 (Sb3+) 1,36 2,2 

0,62 (Sb5+) (1,405) 

2,08 (Sb3-) 
Bi 1,20 (Bi3+) 1,46 

2,13 (Bis-) 
0 1,36 (02-) (0,678) 1,40 
S 1,82 (S2-) (1,127) 1,85 
Se 1,93 (Se2-) (1,225) 

0,69 (Sei+) 

0,35 (Se5+) 2,00 
Te 2,1 (Te2-) (1,405) 2,20 

0,89 (Tei+) 
Cl 1,18 (CI-) (1,127) 1,80 
Br 1,96 (Br-) (1,225) 1,95 
J 2,20 (1-) (1,405) 2,05 


Remarque: 1. Les plus grandes valeurs des rayons métalliques indiquées corres- 
pondent à la coordinance 12, la plu sfaible valeur à la coordinance 8. 2. Les valeurs des 
rayons covalents tétraédriques placées entre parenthèses ont été empruntées à [27]. 


$ 10. Les charges efficaces des ions 


Les différents types de liaisons chimiques que nous venons d'énu- 
mérer ne constituent en fait que des cas limites. Dans la majorité 
des corps composés semi-conducteurs, les liaisons sont d'un caractère 
mixte. Ainsi, par exemple, bien qu'on ait l'habitude de considérer 
que dans les composés Al BY Jes liaisons soient covalentes, elles 
comportent en fait une contribution ionique notable. D'autre part, 
dans les cristaux ioniques, et même dans les cristaux d’ halogénures 
alcalins que l'on cite toujours comme un exemple de composés à 
liaisons i ioniques, la part de la liaison covalente est loin d’être négli- 
geable (jusqu'à 10 % selon [21]). Lorsque la concentration des élec- 
trons dans certains cristaux semi-conducteurs est importante (c’est 
le cas de semi-conducteurs à faible largeur de bande interdite ou celui 
de semi-conducteurs fortement dopés par des impuretés), une certaine 
métallisation des liaisons chimiques doit être envisagée. 
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Les théories modernes permettent de procéder à un calcul quanti- 
tatif de l'ionicité des liaisons covalentes des cristaux semi-conduc- 
teurs. La liaison covalente entre deux atomes adjacents À et R 
appartenant à un cristal à réseau du type diamant ou du type sphalé- 
rite peut être décrite à l’aide d’une fonction d'onde Y, représentant 
une combinaison de deux orbitales sp* hybridisées A et @g: 


F = pa + Ps: (1,10) 


Lorsque la liaison présente une certaine ionicité la fonction Y 
s'écrit sous la forme: 


PF = pa + Pr: (1.11) 


le paramètre À caractérise l'ionicité cristalline et peut être calculé 
par un calcul variationnel [22]. 

Etant donné que le carré du module de la fonction d'onde (| œ |?) 
représente la probabilité de trouver un électron dans un état donné, 
il découle de l'équation (1, 11) que le temps de séjour de l’électron 


auprès de l’atome A est Eu et auprès de l’atome B il séjournera 


A2 À 
ILA 14° 
lente tétraédrique exige huit électrons, le nombre moyen d'électrons 


pendant un temps 1 — Or comme une liaison cova- 


appartenant à l'atome A est égal à 8e en et celui appartenant à 


l'atome B est égal à Donc dans le cas d’un composé AU!BV, 


_8e_ 
ES 
la charge de l'atome A doit être égale à 


8à? 3— 52° | 
A=(-r) Te q,12 


et la charge efficace de l'atome B sera égale à 


8 5A2—3 , 
(5) 0, (1,13) 
donc e% — —e$. 

Le paramètre À varie depuis la valeur unité pour un composé 
purement covalent jusqu'à la valeur zéro pour un composé purement 
ionique. 

Pour À = 1 on doit avoir e% — —ep — —e et pour À = 0 on 
aurait e% — +de, ep — —3e. Avec À — 3/5 ea = —ei$ = 0; dans ce 
dernier cas on admet que la liaison est neutre, ce que l’on note en 
écrivant A‘°Bô°. 

Dans le tableau 3 on indique les valeurs efficaces des charges por- 
tées par les atomes des éléments du troisième groupe faisant partie 
de différents composés AI BV [22]. Les charges efficaces des atomes 
des éléments du groupe V (atomes B) ont les mêmes valeurs mais elles 
sont de signe différent. 
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Tableau 3 
Charges efficaces des atomes dans les composés 


A BŸ [22] 

Composés ex/e Composés ex/e 
BN 0,43 InP 0,49 
AÏN 0,56 AIAS 0,47 
GaN 0,55 GaAs 0,46 
InN 0,58 InAs 0,49 
BP 0,32 ALSb 0,44 
ALP 0,46 GaSb 0.43 
GaP 0,45 InSb 0,46 


Les charges efficaces des atomes et le degré d'ionicité des liaisons 
chimiques dans les composés covalents peuvent également être 
caractérisés par le déplacement du centre de gravité du nuage électro- 
nique par rapport au centre géométrique d’une paire d'atomes. 


$ 11. La solidité des liaisons chimiques dans les cristaux 
de semi-conducteurs et de composés ioniques 


L'apparition des défauts de structure, en premier lieu des défauts 
thermodynamiquement stables, est intimement liée à la solidité 
des liaisons chimiques s’établissant entre les atomes (ou les ions) 
dans un réseau cristallin. La solidité d’une liaison chimique peut 
être caractérisée par les valeurs des énergies de liaison du réseau 
cristallin. 

Par énergie de liaison d’un réseau cristallin on entend générale- 
ment la différence entre la valeur de l’énergie d’un cristal se trou- 
vant dans son état normal à la température du zéro absolu et la 
valeur de la somme des énergies des atomes constituant le cristal, 
lorsqu'ils se trouvent à l’état libre, isolés les uns des autres. L'énergie 
de liaison est égale à l'énergie potentielle du réseau mais de signe 
contraire. 

Dans le cadre de la physique classique, l'énergie de liaison d'un 
réseau atomique simple peut être représentée d’une manière générale 
par une somme de deux termes: 


Un RONDE N D (1,14) 
L ©! : 1 


Le premier terme de cette somme représente l'énergie d’attrac- 
tion s’exerçant entre les particules constituant le cristal, et le second 
l'énergie de répulsion ; a’, b’, m et n sont des grandeurs positives 
avec n >> m. Les sommes sont étendues à toutes les valeurs des dis- 
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tances r;, séparant un atome donné de tous les autres atomes. W est 
le nombre total d’atomes (ou d’ions) renfermés dans le volume con- 
sidéré. Dans le cas où on considère une molécule-gramme d’un corps, 
N = S#'n, SA étant le nombre d'Avogadro. Le facteur 1/2 apparaît 
dans l’équation (1,14) afin que la sommation ne fasse pas intervenir 
deux fois de suite une seule et même particule. 

La combinaison de deux termes, l’un relatif à l'attraction mutuel- 
le des particules, et l’autre à leur répulsion mutuelle, détermine un 
positionnement mutuel des particules au sein du cristal qui corres- 
pond à l'équilibre. La distance séparant deux particules dans un 
cristal correspond au minimum de Ü (r) et peut être déterminée 
par la condition: 


dU (r) 


= 0. (1,15) 


Si le volume venait à varier d’une manière isotrope on peut, tout 
formellement d’ailleurs, présenter l’équation (1,14) comme suit 


U(r=—<+—, (1,16) 


où a et b sont respectivement : 


ef 2 pes (4 


L équation (1.16) représente l'énergie d'interaction dans le modèle 
d'un corps solide biatomique proposé par J. Frenkel [23]. La distance 


U 


Fig. 7. Variation de l'énergie d'’interac- 
tion des atomes en fonction de leur distan- 
ce de séparation. 


re — distance de séparation pour laquelle l'énergie 
r ° potentielle est Pinimuin, 


o1 


de séparation de deux atomes répondant à l'équilibre, calculée en 
appliquant (1,15) serait alors 


1 
nb \7-m 
To —= (= . (1,17) 
La variation de l'énergie potentielle du réseau U (r) en fonction 
de la distance r entre les atomes ou les ions pourrait alors être repré- 
sentée par une courbe analogue à celle qui avait été établie pour une 
molécule biatomique (fig. 7). 
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Dans le cas de cristaux ioniques l'énergie de liaison est déter- 
minée essentiellement par la répulsion coulombienne s’exerçant 
entre les ions de même signe. Cependant, outre ces forces de répul- 
sion d’origine électrostatique, apparaissent des forces de répulsion 
dues aux interactions d'échange quantiques entre les électrons des 
couches électroniques des atomes adjacents. Ainsi l'expression carac- 
térisant l'énergie de répulsion ne coïncide pas avec celle d’une ré- 
pulsion purement électrostatique même dans le cas de cristaux ioni- 
ques. Les calculs relatifs au réseau cubique simple d’un cristal ionique 
(ou polaire) montrent que les forces de répulsion peuvent être dé- 
crites dans une première approximation par un potentiel qui est 
inversement proportionnel à la distance interatomique à la puissance 
n — 9, tandis que les forces d'attraction, qui, elles, sont purement 
coulombiennes, sont caractérisées par un potentiel inversement pro- 
portionnel à la distance interatomique (m — 1) [23]. 

On notera cependant que l’exposant nr prend pour différents cris- 
taux des valeurs différentes de 9 et comprises entre 5 et 12. De ce fait 
l'énergie de liaison d’un cristal ionique rapportée à une molécule- 
gramme peut être mise sous la forme: 

e2 B 
U (r)=—N\ (<a). (1,18) 

Le coefficient « figurant dans cette expression tient compte des 
interactions électrostatiques de chaque atome donné avec tous les 
autres atomes du réseau. Sa valeur dépend du type de réseau et porte 
le nom de constante de Madelung. Les valeurs numérique de la cons- 
tante de Madelung calculées pour différentes structures cristallines 
sont indiquées au tableau 4. 


Tableau 4 


Valeurs de la constante de Madelung pour différentes structures 
cristallines [20] 


Structure cristalline | Le À | Structure cristeliine œ 


Chlorure de sodium 4,75 Rutile 4,80 
Chlorure de césium 1,76 Corindon 4,17 
Wurzite 1,64 Cuprite 4,12 
Sphalérite 1,64 .Fluorite 5,04 


La constante B figurant dans l'équation (1,18) tient également 
compte des particularités de la répartition géométrique des ions dans 
la structure cristalline. On peut déterminer sa valeur en calculant 
Je minimum de l'énergie potentielle, ce qui donne: 

2&,n-1 


B=< (1,19) 


n 
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Tableau 5 


Valeurs théoriques et expérimentales de l’énergie de réseau de cértains 


composés (en kcal/mole) [21] 


Composé | Structure | n | U exp | Uth Différence 
Li.0 Fluorite 6,0 693 695 —2 
Cu:0 Cuprite 8,0 788 682 +106 
AgeO , 8,0 745 585 +130 
NiO NaCl 8,0 966 968 —2 
ZnO Wurzite 8,0 972 977 —9 
PbO» Rutile 9,5 2831 2620 +211 
AbO3 Corindon 7,0 3617 3708 —91 
NasS Fluorite 8,0 524 516 +8 
CusS » 9,0 683 612 +71 
PbS NaCI 10,5 731 705 +26 
PbSe NaCl 11,0 135 684 +51 
Cu:Se Fluorite 9,5 685 599 +86 
On peut donc écrire: 

e2 n—1 
U(r}=-N—a n° ([,20) 


On trouvera dans le tableau 5 une comparaison des valeurs théo- 
riques de l'énergie de liaison fondée sur l'équation (1,20) et des va- 
leurs expérimentales déterminées à l’aide du cycle de Born-Haber 
[21]. Les valeurs numériques de n ont été déterminées expérimentale- 
ment par mesure des coefficients de compressibilité des cristaux. 

Les différences que l’on constate entre les valeurs théoriques et 
expérimentales des énergies de liaison sont bien compréhensibles si 
l'on tient compte du caractère approché de l'expression (1,20). 

Le développement ultérieur de la théorie de la liaison hétéropo- 
laire (ionique) a permis de montrer que les forces de répulsion se 
manifestant dans les cristaux sont mieux décrites par un potentiel 
de la forme B exp (—u/p), où B est une constante ne variant que fort 
peu d’un cristal à un autre, et que dans l'expression de l’énergie 
d'un cristal doivent figurer, d'une part, un terme qui tienne compte 
des interactions de Van der Waals provenant de l'existence des phé- 
nomènes de polarisation, et, d'autre part, un terme qui exprime 
l'énergie des vibrations des ions du réseau se manifestant au zéro 
absolu de température. Compte tenu de ces deux corrections, l’ex- 
pression de l'énergie du réseau d’un cristal polaire s'écrit : 


U(r)= —N [= a— B exp C—rp) ++ hvmas | . (1,21) 
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L’avant-dernier terme de cette expression représente l'énergie 
des interactions de Van der Waals et le dernier l'énergie des vibra- 
tions au zéro absolu (v2- est la fréquence maximale dans le spectre 
vibratoire du réseau). 

Les calculs théoriques de l'énergie de liaison dans des cristaux à 
liaison covalente, métallique ou par forces de Van der Waals, sont 
notablement plus ardus. Actuellement on ne connaît que quelques 
exemples de ces calculs. 

On caractérise souvent la solidité des liaisons chimiques dans les 
cristaux par la valeur de l'énergie thermochimique ou par celle de 
la chaleur de formation d’un cristal donné à partir de ses éléments 
constitutifs pris dans leurs états standard. 
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CHAPITRE II 


LA THERMODYNAMIQUE DES DÉFAUTS PONCTUELS 
DANS LES CRISTAUX 


$ 1. Principales grandeurs et relations thermodynamiques 
utilisées dans la théorie des défauts ponctuels 


Pour procéder à une étude des défauts ponctuels d'un cristal à 
l’état d'équilibre, on utilise les grandeurs et les relations fondamen- 
tales de la statistique thermodynamique. Ainsi, lorsque la pression P, 
le volume V et la température 7 sont donnés, la concentration d’équi- 
libre des défauts ponctuels correspond au minimum de l'énergie 
libre de Gibbs: 


G—U—TS + PY. 4 (11,1) 


U est l'énergie interne, S, l’entropie du cristal. L'énergie interne U 
peut être définie comme la différence entre l'énergie totale Utot et 
l'énergie cinétique Ücin du cristal considéré: U = Utot — Ucin- 
Autrement dit, l'énergie interne représente la somme des énergies 
de toutes les particules constituant le cristal et peut donc s’écrire: 


U= Niu, (L,2) 
Ai 


hp” 


u, étant l'énergie d’une particule, W, étant le nombre de particules 
d'énergie ui. 

Comme l'apparition de défauts ponctuels donne lieu à un désordre 
dans la répartition des atomes ou des ions au sein du cristal, ce 
processus conduit toujours à un accroissement de l'entropie du 
cristal S: 


= klnP, (II,3) 


où P est le nombre d’états équivalents du système et k la constante 
de Boltzmann. Dans la théorie des défauts ponctuels cette entropie 
est désignée sous le nom d’entropie de configuration Scont puisqu'elle 
est provoquée par une nouvelle répartition des particules du cristal. 
Outre l’entropie de configuration on fait intervenir l’entropie dite 
thermique Stn, qui caractérise le nombre de modes suivant lesquels 
peut être répartie l'énergie vibratoire du cristal. En appliquant le 
modèle d’Einstein, selon lequel tout cristal peut être représenté 
par la superposition de 3N oscillateurs harmoniques, dont la fré- 
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quence d'oscillation est v, l’entropie thermique peut être représentée 
par l'expression : 


Sa=3Nk(1+n). (11,4) 
L'entropie totale du cristal est donc: 
S = Sin + Scont- (L,5) 


Dans le cas de corps solides se trouvant dans des conditions am- 
biantes usuelles, le terme PV figurant dans l'expression de l'énergie 
libre de Gibbs est suffisamment petit et on peut donc le négliger 
devant les autres termes, et ceci permet d'écrire: 


G=U—TS=F, (I1,6) 


où F est le potentiel thermodynamique. Comme d'autre part l’en- 
thalpie H du système est fonction de l’énergie interne U, de la pres- 
sion P? et du volume V, 


H = U + PV, (11,7) 


on voit que, négligeant le terme PV, on peut substituer à l’enthalpie 
H l'énergie libre G. 

Toutes les grandeurs thermodynamiques que nous venons de 
considérer, y compris l'énergie libre G, sont fonctions du nombre de 
particules faisant partie du système en question. Par conséquent, 
si on fait varier le nombre de particules, on provoque la variation de 
l'énergie. de l'entropie et des autres caractéristiques thermodyna- 
miques du système. De ce fait pour tout système dont le nombre de 
particules est variable, ce nombre représente un paramètre figurant 
dans les équations définissant les grandeurs thermodynamiques: 


D=Nu(?, T). (IL,8) 


Ainsi, par exemple, dans l'équation de l'énergie libre de Gibbs 
(11,1) on devra faire figurer un terme dont la valeur est proportion- 
nelle au nombre N de particules: 


G=U—TS + PV + uN. (11,9) 


La grandeur u porte le nom de potentiel chimique du système. 
On peut déterminer sa valeur en différentiant par rapport au nombre 
de particules l’une des grandeurs thermodynamiques G, F, H, S, etc. 
On suppose, ce faisant, que le système ne comporte que des particules 
de même nature. Si le système considéré est hétérogène, un gradient 
du potentiel chimique s’y établit, qui ne disparaît que lorsque le 
système arrive à un état d'équilibre ; à ce moment Vu = 0 ou u = 
— const. 

Ceci montre que la condition de l'équilibre thermodynamique 
dans un système hétérogène ou dans un système comportant plusieurs 
parties distinctes, par exemple, deux solutions solides de composition 
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différente se trouvant en contact, s'exprime par l'égalité du potentiel 
chimique en tous ses points. 

Lorsque le système comporte plusieurs sortes de particules (ou 
de défauts) on attribue à chaque sorte de particules une valeur propre 
du potentiel chimique. | 

Dans le cas où le système considéré est soumis à l'action d’un 
champ externe, la valeur du potentiel chimique doit varier d'une 
quantité égale à l’énergie potentielle d'une particule soumise à l’ac- 
tion d’un champ: pu = Uo + u, lo étant la valeur du potentiel chimi- 
que en l’absence du champ et u l’énergie potentielle de la particule 
par rapport au champ. La condition de l'équilibre thermodynamique 
s’exprimera alors par u — const, en tout point du système (et non 
plus u, = const). 

Les défauts ponctuels existant dans un cristal se trouvant en 
état d'équilibre obéissent, eux aussi, aux différentes relations ther- 
modynamiques découlant de la loi d'action des masses. Etant donné 
une réaction telle que: 


aA +bB+...ZIL+mM +... (11,10) 


la loi d'action des masses s'écrit : 


NINM … 
———= Ke (T). (1,11) 
NS ND, 

Nas NB. -., Nzs Nu . - . représentent les concentrations des diffé- 


rents constituants (particules, défauts ponctuels) participant à la 
réaction considérée. Æ,. (T) est la constante d'équilibre de la réac- 
tion donnant lieu au passage des particules ou des défauts ponctuels 
d'un état initial à un état final : cette constante ne dépend que de 
la température à laquelle se produit la réaction. 

La constante d'équilibre X,. (T) peut être également considérée 
comme le rapport des vitesses de la réaction directe et de la réaction 
inverse : 


K. (D= +. (11,12) 


La loi d'action des masses peut être appliquée si la concentration 
des défauts ponctuels est petite et s’il ne se produit aucune interac- 
tion entre les défauts, c'est-à-dire dans les mêmes conditions que 
celles où l’on applique aux solutions diluées d'électrolytes faibles. 
En thermodynamique chimique on applique la loi d'action des 
masses même aux solutions plus concentrées, mais on remplace alors 
les concentrations par les activités « a » des constituants. On entend 
par activité a; le rapport de la tension de vapeur P; du constituant 
considéré d'une solution donnée à la tension de vapeur du même 
constituant pris à l’état pur: 


a = P;/P}. (11,13) 
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On utilise aussi les coefficients d'activité y;, que l'on définit 
comme le rapport de l’activité a; du constituant i à sa concentration 
molaire x; dans la solution: 


«4 
Vi = FA . (11,14) 

Les activités et les coefficients d'activité sont fonction non seu- 
Jement des concentrations des constituants d'une solution, mais aussi 
de la pression et de la température ambiantes. Ces grandeurs peuvent 
être utilisées lors de l'étude des réactions ayant lieu en phase solide 
(solutions solides). 

L'application de la loi d'action des masses permet de tirer une 
conclusion de la plus grande importance: à l’état d'équilibre les 
concentrations de toutes les particules (et des défauts ponctuels) 
prenant part à la réaction sont mutuellement déterminées de telle 
sorte qu'on ne peut pas modifier les concentrations des unes sans 
entraîner une variation des concentrations de toutes les autres par- 
ticules participant à la réaction considérée. Ce fait est largement 
utilisé en chimie, chaque fois que l’on désire faire évoluer la réaction 
dans un sens donné. On peut l'utiliser également pour réduire la 
concentration des défauts ponctuels (des lacunes, par exemple) dans 
l'un des réseaux partiels d’un composé binaire ou d'un composé 
plus complexe, en laissant croître la concentration des défauts (lacu- 
nes) dans l’autre réseau partiel. 

La loi d'action des masses montre également que l’état d'équilibre 
ne dépend pas du choix des particules initialement présentes dans 
le système, la réaction entre elles étant réversible. 


$ 2. Influence de la température sur la concentration 
des défauts de Frenkel dans les cristaux de corps simples 


La concentration des défauts thermiques apparaissant dans les 
cristaux dépend de deux facteurs — de la température du cristal et 
de l'énergie de formation des défauts. L'énergie de formation des 
défauts dépend directement de la solidité des liaisons chimiques et 
est donc proportionnelle à la chaleur de formation du cristal ou 
encore à l'énergie de ses liaisons chimiques. Considérons à titre 
d'exemple comment la concentration des défauts thermiques de 
Frenkel varie en fonction de la température. Désignons par Au 
l'énergie de formation des défauts, que l’on définira dans ce cas 
comme le travail requis pour faire passer un atome occupant un 
nœud régulier du réseau dans un site interstitiel. Désignons par N 
le nombre d'atomes occupant les nœuds du réseau (par cm*) et par 
N' le nombre de sites interstitiels. 

Posons qu’à une température 7 donnée un nombre nr d'atomes se 
soient déplacés dans des sites interstitiels, laissant derrière eux un 
nombre égal de lacunes. Comme la formation de lacunes et d’atomes 
interstitiels rapproche le cristal d’un état plus équilibré, ce processus 
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correspond à un accroissement d’entropie. L'entropie configuration- 
nelle AS,cont. peut s'exprimer dans ce cas par une expression de la 
forme : 


AScont. =k (In P°+InP), (11,15) 
où Pet P représentent le nombre de procédés permettant de répartir 


respectivement nr atomes parmi les V” sites interstitiels et r lacunes 
parmi les V nœuds du réseau: 


, N'! 
TO IETÉ (1,16) 
N | 
P=- (N—n)lnl! (1,17) 


En portant (11,16) et (11,17) dans (11,15) et appliquant la formule 
de Stirling *, il vient: 


AScont. =k{NINnN—(N—n)In(N—n)—ninn]+ 
+{N'In N'—(N'—n)In(N—n)—nlnn]} (11,18) 


Pour calculer l'entropie totale du système on devra ajouter à 
la valeur de ASconr. celle de AStn.. 

Le passage d’atomes des nœuds du réseau dans les sites intersti- 
tiels s'accompagne d’un accroissement de l’énergie interne du cristal 
d'une valeur: 


AUR = nAup. (11,19) 
L'expression correspondante de l'énergie libre de Gibbs s’écrira 
. alors: 

G=n (Aug — TStn +P AV) — EXT {NINN—(N —n) x 
XIn(N—n)—nIinrl+IN In N"—(N'—n) x 

X In(N'—n)—ninnl. (11,20) 

P représente ici la pression, AV la variation de volume accompa- 

gnant la formation des défauts de Frenkel. On peut déterminer la 


condition de l'équilibre thermique des défauts en calculant le mini- 
mum de l'énergie libre par rapport à une variation du nombre nr : 


% _9 


on 


En différentiant l'équation (11.20), après regroupement des ter- 
mes, il vient: 


Aur,—TAS5+ PAV=#TIn OO (11,204) 
* Pour les grandes valeurs de z la formule de Stirling se réduit à Inx! = 
æz(inz—1} 


38 


Si on néglige la pression, on peut en tirer: 
n=V (N—n)(N'—n)exp (AStn./2k) exp(—Aur/2kT), (11,21) 
ou encore, en remarquant que rz < N, N°’: 


n=Y NN'exp (AS: ./2k) exp (—Aur/2kT). (11,22) 


L'accroissement de la valeur de l’entropie thermique AStn. 
accompagnant la formation des défauts de Frenkel tient à ce que la 
fréquence des oscillations des atomes du réseau au voisinage d’un 
défaut ponctuel se trouve changée. AS:n. peut être représentée par 


AS tn = Sin. —Sin=3%kZn—, (11,23) 
_ A à 


où v’ et v sont les fréquences des oscillations des atomes du réseau 
en cas de présence ou d'absence des défauts de Frenkel respective- 
ment, Z est la coordinance du réseau. Portant cette expression de 
AStn. dans l'équation (II1,22) on obtient finalement: 


n=V NN (+-)"exp(—Au/2kT). (IL, 24) 


L'expression (11,24) montre que la concentration des défauts de 
Frenkel croît en fonction de la température selon une loi exponentiel- 
le. Le facteur 1/2 se trouvant dans l’exposant de l’exponentielle 
provient de ce que dans le cristal apparaissent simultanément deux 
défauts — une lacune et un atome interstitiel. 


$ 3. Influence de la température sur la concentration 
de défauts de Schottky apparaissant dans les cristaux 
de corps simples 


Lorsque dans un corps simple apparaissent des défauts de Schot- 
tky, et à l'exclusion du cas où deux lacunes sont adjacentes, l'énergie 
libre de Gibbs du cristal s'écrit : 


IAG= rAuy—kT In CIE —nTAS+PnAV,A (11,25) 


Au, représente l'énergie de formation d’une lacune, AV, la variation 
de volume résultant de la formation d’une lacune, nr la concentration 
des lacunes formées, toutes les autres grandeurs ont la méme signi- 
fication que dans le paragraphe précédent. La variation de volume 
AV, n’est pas égale en règle générale au volume d’un atome, car il 
se produit une relaxation du réseau autour de chaque lacune formée. 

Puisqu'à l’état d'équilibre thermodynamique on doit avoir 
G 


3 = 0, on calcule aisément la relation déterminant la variation 
thermique de la concentration des défauts de Schottky: 


n — N'exp 2% exp (— Au,/KT). (11,26) 
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Si tout autour d’une lacune on trouve Z atomes voisins, qui 
oscillent à une fréquence +’ <v (v’-fréquence des oscillations des 
atomes autour d'une lacune), on doit trouver dans le cristal 3n7Z 
oscillateurs de fréquence v’ et (3N — 3n2) oscillateurs de fréquence v. 
Il en résulte que l'accroissement de l’entropie thermique accompa- 
gnant la formation de lacunes sera égal à: 


AStn. = 32k (1+m 7) +3 (5—z)#(1+in Fi) 
N kT v 
—3—k(1+In)=3ZkIn (=). (11,27) 
Portant (11,27) dans l’équation (11,26), il vient : 


n= (v/v')"Z.N exp (— Au,/KT). (11,28) 


$ 4. Formation de bilacunes et d’associations 
de défauts 


Lorsque la concentration des lacunes devient importante, celles- 
ci commencent à se réunir en des associations comportant deux, 
trois ou plusieurs lacunes, ce qui en fin de compte peut donner lieu à 
la formation de cavités dans le cristal (des pores). L'association des 
lacunes se produit conformément aux conditions de l'équilibre 
thermodynamique du système, puisque l'énergie de formation de 
polylacunes est toujours inférieure à celle des monolacunes d'une 
valeur égale à l'énergie de liaison de celles-ci au sein d’une associa- 
tion ; on écrira donc 


AU“ = 2AUM — B, (11,29) 


où AU est l'énergie de formation d’une bilacune, AU‘, celle de 
lacunes isolées et B, l'énergie de liaison entre deux monolacunes au 
sein d'une bilacune. 

Dans le cas de la formation d’une association de trois lacunes, on 
écrira de même: 


AUS = 3AU“ — Bi, (I1,30) 


où Best l'énergie de liaison s’établissant entre les trois monolacunes 
au sein d'une trilacune. 

L'application de la loi d'action des masses permet d'établir une 
relation entre la concentration de monolacunes et celle de leurs as- 
sociations. L'association de monolacunes en bilacunes peut être 
décrite par la réaction: 

k: 
Vi+ V: = Ve. (11,31) 
2 


En désignant respectivement par W,, et W,, les concentrations, 
on a: 
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k 2 k B 
Noa = Na = N'exp [(2AU —B)] Ni exp ( Tr) . (11,32) 
Dans le cas d’une association de trois monolacunes, on trouvera : 
NZ Nh exp (+) . (11,33) 


Un calcul plus précis montre que les équations (11.32) et (11,33) 
doivent comporter des termes combinatoires tenant compte du nom- 
bre de lacunes se trouvant à proximité et auxquelles la lacune consi- 
dérée pourrait s'associer. Pour déterminer ces termes combinatoires 
on procède à l’évaluation du nombre d'orientations independantes de 
chacune des associations possibles de lacunes. Par exemple, pour les 
bilacunes C — Z/2 (Z étant la coordinance), et leur concentration 
sera donnée par l'équation 


Na = Ni exp (+) = 7 N'exp(—(2AU—B)]. (11,34) 


Un procédé de calcul simple du facteur combinatoire € est décrit 
dans la monographie de A. Damask et de G. Jeans [71]. 


$ 5. Formation de complexes 


Dans les cristaux réels on trouve en plus des défauts d'origine 
thermique, comme les lacunes et les atomes interstitiels, des atomes 
d'impuretés. Ces atomes d’impuretés, en entrant en interaction avec 
les défauts thermiques, sont susceptibles de former des complexes. 
Des complexes peuvent également être formés par des atomes d'im- 
puretés d’espèces différentes, par exemple, entre des donneurs et des 
accepteurs. Il est évident que la formation d'associations complexes 
entre des constituants de différentes espèces ne saurait être détermi- 
née exclusivement par des considérations thermodynamiques et 
qu’elle doit dépendre de la concentration d’impuretés. La concentra- 
tion de complexes formés par association des atomes d’impuretés 
avec les lacunes pourrait être déterminée en appliquant la loi d'action 
des masses : 

k 
V+CZ VC. (11,35) 
ke 


Si nous désignons par V,, NV. et N, les concentrations respectives 
des lacunes libres, des atomes d’impuretés non associés et enfin des 
complexes formés, la réaction ci-dessus sera caractérisée par la 
relation : 


Ni=aNNeexp ( —<). (11,36) 
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Au, représente l'énergie de formation des complexes (Aux >> 0), & 
la probabilité qu'un atome d'impureté se trouve au voisinage d’une 
lacune disponible. 


En procédant d'une manière analogue on peut déterminer la 
concentration des complexes formés par association d’un atome 


accepteur À et un atome donneur D. Si la réaction correspondante 
est du type: 


At+D—+ C, 
les concentrations correspondantes à l'équilibre sont fixées par la 
relation : 
Nc ___ 
Na—ND 
K, (T) est la constante de réaction dont la valeur dépend de la tem- 
pérature selon la loi exponentielle : 


Ke=Bexp (— me }, (11,38) 


le facteur f caractérise la probabilité de ce que les atomes d'impure- 
tés disponibles se trouvent voisins immédiats l’un de l'autre. 


Ke(T), (11,37) 


$ 6. Les défauts thermiques dans les composés binaires 


Dans les cristaux de composés binaires les défauts de Schottky 
et de Frenkel peuvent apparaître sur chacun de réseaux partiels. 
Dans le cas le plus simple (composés de formule AB) on peut se 
trouver en présence de huit types de défauts ponctuels: 

1) lacunes dans le sous-réseau A, 2) lacunes dans le réseau partiel 
B, 3) paires de défauts (lacune et atome interstitiel) dans le réseau 
partiel À, 4) paires de défauts dans le réseau partiel B, 5) atomes A 
se trouvant dans les sites interstitiels du réseau partiel B, 6) atomes B 
se trouvant dans les sites interstitiels du réseau partiel A, 7) atomes À 
occupant des lacunes du réseau partiel B, 8) atomes B occupant des 
lacunes du réseau partiel À. 

Dans le cas où le cristal renfermerait des impuretés et s'il existe 
une possibilité de formation de complexes, le nombre de défauts de 
différente nature augmente considérablement. 

Dans le cas d’un cristal intrinsèque se trouvant dans un état 
d'équilibre thermodynamique, les concentrations des défauts de 
différents types sont reliées les unes aux autres par des relations 
dérivées de la loi d'action des masses, leur concentration totale étant 
déterminée par le minimum de l'énergie libre de Gibbs. 

Considérons le cristal d'un composé binaire de formule AB, dans 
lequel on trouve N,A1 atomes interstitiels dans le réseau partiel A, 
N,p atomes interstitiels dans le réseau partiel B et autant de lacunes, 
soit V,A et V,8 lacunes. Soit & le nombre de sites interstitiels dans 
le sous-réseau A et soit f le nombre de sites dans le sous-réseau B. 
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En ayant recours au raisonnement que nous avons déjà utilisé pour 
évaluer la concentration des défauts de Frenkel dans un corps cristal- 
lin simple, on obtient finalement les résultats suivants: 


a (AREA) (A). (60 
TD PT PT NL =exp(—74), (1,40) 
(EE) (5e), GA 
RER. nr — exp (— SE ) (11,42) 


Dans ces expressions Au, 1, Au;1, Au,p, Au:8 représentent les énergies 
de formation des lacunes et des atomes interstitiels dans les réseaux 
partiels des constituants A et B, N, et NV sont les concentrations des 
atomes dans les deux réseaux partiels. Comme dans la majorité des 
cas a = B = 1, si la concentration des lacunes est égale à celle des 
atomes interstitiels dans chacun des réseaux partiels, on pourra 
écrire : 


Nia= Noa= VAN ep(—- Aa), (11,43) 
Nie = Nip = 2Npexp ("#88 |, (11,44) 


Dans toutes les équations que nous venons d écrire nous avons 
négligé la variation de l’entropie thermique AS:r, provenant du 
changement des fréquences d'oscillations dues à l’apparition de dé- 
fauts dans le cristal. Si on voulait tenir compte de cette correction on 
aurait dû faire figurer dans toutes ces équations en facteur le terme 
exp =. Cependant le calcul théorique de la valeur de AS: est 
fort difficile à réaliser dans le cas de composés binaires. 

Dans les cristaux ioniques ce sont les défauts de Schottky qui 
prédominent le plus souvent; dans le réseau partiel du constituant 
anionique apparaissent des lacunes portant des charges positives et 
dans le réseau partiel du constituant cationique les lacunes portent 
des charges négatives. Pour que la condition de la neutralité électri- 
que du cristal soit respectée, la concentration des lacunes à charges 
positives doit être égale à celle des lacunes portant des charges néga- 
tives. Si cependant le cristal renferme des électrons et des trous, cette 
égalité des concentrations des lacunes portant des charges opposées 
n'est plus indispensable. La relation entre les concentrations des 
lacunes dans chacun des réseaux partiels s'exprime par l'équation: 


NoANoB … AuLaA-+ Aus 
AE = K(T)= exp (— 24 "28 } . (11,45) 
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$S 7. Les énergies de formation des défauts de Schottky 
et des défauts de Frenkel 


Les énergies de formation des défauts Au- et Au, qui figurent dans 
les équations (11,24) et (11,28) ne sont pas des grandeurs constantes, 
mais varient en fonction de la température, du fait de la dilatation 
thermique du réseau cristallin. 

Dans un cristal ordonné l'énergie libre de Gibbs (rapportée à 
l'unité de volume) peut être mise sous la forme (en considérant comme 
négligeable la contribution de la partie configurationnelle de l’en- 
tropie) : 


G=N(u+38kT In + PV). (11,46) 


u représente ici l'énergie interne, v, la fréquence des oscillations 
(u et v sont des fonctions du volume du cristal); N est le nombre 
d’atomes par unité de volume. 

A l’état d'équilibre 


ST) = À (-+8kTi + P)=0 (IL,47) 


En négligeant l'influence de la pression, qui est petite, on a: 


du dinv 
 — — SkT —>— . (11,48) 


Un développement en série de _ donne: 


du 


(+ TV— —V)(F+)y, +... (11,49) 


Le premier terme du second membre est nul, étant donné que 
u (V,) doit être égale à sa valeur minimum. En faisant apparaître 
le coefficient de dilatation thermique du cristal: 


V—Vo 


LT : 


on écrira : 


_ =aV,T (Fr )v, 


et en tenant compte de (11,48) on obtient: 
3k dinv / du 


— on 


Vo à | av2: 


(11,50) 


Comme l'énergie de formation des défauts dépend de l'énergie 
du cristal, on peut exprimer cette énergie de formation en tenant 
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compte de la variation de l'énergie du cristal avec sa dilatation 
thermique : 


ee 


Au, = Aus + aV,T (IT,51) 
pour les défauts de Schottky et 
Aup = Auÿ+ aV,T LE (11,52) 


pour les défauts de Frenkel. Au£ et Aug représentent respecti ‘/ement 
les énergies de formation des défauts de Schottky et des défauts de 
Frenkel au zéro absolu. Notons que les deux dérivées figurant dans 
ces deux dernières expressions sont négatives. En portant (11,51) et 
(11,52) respectivement dans (11,24) et (11,28) on obtient: 


np= (NN) (+) exp (—-5E) exp(— ee), (11,53) 


2k dV 
nm (2) en(— HE) exp( ee). (150 
En a 
so(-(5 42) Jef (Se) les 


et 


exp| — (Se aVo den. )]= exp[ — ( ae Le. )]= B, 


on arrive aux équations exprimant les concentrations des défauts 
de Frenkel et de Schottky 


=A (= )” (NN')!? exp ( — =), (11,55) 
nr — B (=) N exp — me ]- (11,56) 


Mott [3] a procédé à une évaluation théorique des valeurs des 


facteurs (2)" et B dans le cas d'un cristal de NaCI. Avec «a — 
— 1,240, Au, 1,7 eV, De —2, À —2 et Z —2, on 
arrive aux valeurs numériques suivantes: B Æ 100, (v/1')32 = 64. 
Les calculs effectués pour des cristaux d’autres corps composés 
montrent que les valeurs de À et de B sont généralement comprises 
entre 10 et 100. 

Le calcul théorique des énergies de formation des défauts de 
Schottky et de Frenkel représente un problème tellement ardu qu'il 
n’a pu être jusqu'à présent complètement résolu. Les estimations de 
ces énergies, dues à différents chercheurs, montrent que l'énergie 
requise pour transporter un ion de l’intérieur du cristal sur sa surface 
représente près de 10 eV dans les cristaux ioniques et de un à plusieurs 
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électrons-volts dans les métaux et les semi-conducteurs. Pour cal- 
culer correctement les énergies de formation des différents défauts 
il est indispensable de tenir compte de la relaxation élastique du 
réseau à proximité de chacun des défauts formés ainsi que de la 
polarisation des ions voisins entourant le défaut. Ces deux effets 
tendent à réduire l'énergie de formation des défauts. 

Lorsque se forment les défauts de Schottky, la part de l'énergie 
dépensée pour déformer élastiquement le réseau doit être petite, 
puisque sa valeur décroît proportionnellement à ä*. De ce fait 
seuls les plus proches voisins du site vacant subissent un déplace- 
ment notable. Les déformations du réseau sont notablement plus 
importantes autour d’un atome interstitiel. Dans ce dernier cas les 
atomes (ions) voisins subissent des déplacements pouvant atteindre 
jusqu'à 20 % du paramètre du réseau cristallin, l'énergie de la dé- 
formation élastique atteignant alors quelques électrons-volts. 

La nouvelle répartition des charges électriques tout autour du 
défaut ponctuel provoque la polarisation des ions voisins et réduit 
de ce fait l'énergie de formation tant des défauts de Frenkel que de 
ceux de Schottky. Dans les cristaux ioniques, les ions de même 
charge, qui sont les plus proches voisins du défaut (donc situés dans 
la première sphère de coordination) sont décalés de leurs positions 
originales d’une distance plus grande que les ions de charge contraire 
appartenant à la deuxième sphère de coordination; ces derniers se 
déplacent généralement dans le sens contraire à celui du déplace- 
ment des ions de la première coordinance. Ces deux déplacements des 
charges font apparaître tout autour du défaut un champ électrique 
important, ce qui réduit l’énergie de la formation du défaut d'une 
valeur ep, @ étant le potentiel du champ électrique créé. 

Les premières estimations théoriques des énergies de formation 
des défauts de Schottky dans des cristaux ioniques ont été effectuées 
par Jost [1, 2]. En négligeant les effets de la relaxation élastique 
autour des lacunes, l'énergie de la formation des défauts Au, peut 
s'exprimer par: 


Au, = Aus ——+ eq. (1,57) 


Au, représente l'énergie requise pour extraire un ion du réseau, sans 
tenir compte de sa polarisation. Pour des cristaux possédant une 
structure du type NaCI, on trouve: 


Aus = — Eu (1 —+), (11,58) 


kw est la constante de Madelung égale à 1,746, a, la distance inter- 
Pu° e 4 7 - Ld e 
réticulaire, 7 est un terme tenant compte de l'énergie de répulsion. 


* On arrive à ce résultat en considérant la lacune comme une simple cavité 
et en utilisant les relations de la théorie de l’élasticité. 


46 


En admettant qu'une lacune peut être assimilée à une cavité sphé- 
rique, on peut représenter le potentiel @ existant au centre de cette 
cavité du fait de la polarisation des ions qui l'entourent par l’expres- 
sion suivante : 


p= | 4? dr, (11,59) 
la polarisation P étant donnée par l'expression 
1 1 e 
P=—— (1 ——) ——. (II,60) 


e représente ici la constante diélectrique, r, le rayon de la lacune. En 
portant (11,60) dans (11,59) on obtient 


p= (1 —+) =. (I,61) 

Il est évident que le degré de précision pouvant être atteint dans 
le calcul de œ dépend de la limite inférieure x de l'intégration. Les 
valeurs de œ calculées par Jost [1, 2] pour différents halogénures 
alcalins, ainsi que les résultats d’un calcul plus précis entrepris par 
Mott et Littleton [3] sont répertoriés dans la monographie de Hauf- 
e [4]. 

Huntington et Seitz [5, 6] ont effectué le calcul de l'énergie de 
formation des lacunes et des bilacunes dans les métaux Cu. Ag. Les 
valeurs qu'ils ont obtenues correspondent bien aux valeurs expéri- 
mentales. 

Nous ne disposons cependant d'aucune estimation sûre des éner- 
gies de formation des défauts ponctuels dans les semi-conducteurs. 


Ca 
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CHAPITRE III 


LA CINÉTIQUE DES PROCESSUS DE DIFFUSION 
DES IMPURETÉES DES DÉFAUTS PONCTUELS 
DANS LES SEMI-CONDUCTEURS 


$ 1. Notions fondamentales de cinétique des processus 
de diffusion dans les solides cristallins 


De même que dans les liquides et les gaz, l'agitation thermique 
des particules dans les corps solides y provoque un déplacement con- 
tinu des particules. Cependant dans les corps solides où les forces de 
cohésion des particules sont importantes, ces processus de migration 
évoluent des millions ou des milliards de fois plus lentement que dans 
les liquides. La « vitesse de brassage » des particules s'exprime par 
la probabilité w de ce qu'une particule passe d’une position d’équi- 
‘libre dans une autre position d'équilibre du réseau ; étant donné le 
caractère statistique de ce processus, sa variation thermique obéit 
à une loi exponentielle telle que: 


o=wœexp(—#), (III, 1) 


où 7 est la température absolue K, #, la constante de Boltzmann, AU, 
la hauteur de la barrière de potentiel que doit surmonter la particule 
pour passer d’une position d'équilibre dans une autre, par exemple, 
d'un site régulier ou d'un interstice, dans un autre site régulier ou 
dans une autre position interstitielle (sur la fig. 8 de la position a 
dans la position b). 

A température égale la probabilité de transition «© dans des 
cristaux différents dépend de la valeur de AU qui, elle, dépend de 
la solidité des liaisons chimiques entre les particules dans les diffé- 
rents corps cristallins considérés. Sans entrer dans les considérations 
détaillées, qui sont exposées dans ce qui suit, notons pour l'instant 
que la valeur de w doit également dépendre du taux d’anharmonicité 
des oscillations des particules dans chacun des réseaux. Le taux 
d’anharmonicité des vibrations des particules dépend à son tour de 
leurs masses. 

Ces considérations découlent de la théorie cinétique des cristaux 
réels qui a été établie par J. Frenkel, qui l’utilisa par la suite pour 
fonder une théorie de la diffusion des particules dans les solides [4]. 
Frenkel introduit dans sa théorie non la grandeur «w elle-même, mais 


la grandeur + — 1 , qui représente le temps moyen qu'une particule 
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passe dans une des positions d'équilibre et qu'il appelle « temps de 
séjour sédentaire » défini par l'équation: 


T = To EXP (T): (17,2) 


dans laquelle +t, est une constante dont la valeur numérique est de 
l’ordre de grandeur de la période d'oscillations propres des atomes 
placés dans des sites réguliers du réseau (1071 s). 

D'autre part. puisqu’on assiste à de nombreuses transitions ce 
particules entre différentes positions d'équilibre, on serait en droit 


Fig. 8. Schéma illustrant le passage d'un 
atome par-dessus une barrière de potentiel. 


de faire appel à la notion de vitesse de migration des particules (ato- 
mes ou défauts ponctuels) à travers le réseau, en posant & — È , 


étant la distance minimum séparant deux positions d'équilibre 
(sites réguliers ou interstitiels). En procédant ainsi on arrive à éta- 
blir une certaine analogie entre les comportements des particules 
dans un corps solide et dans un gaz, ce qui permet de définir un 
coefficient de diffusion dans les solides en utilisant la relation de la 
théorie cinétique des gaz: 


(IIL,3) 


À représente ici le libre parcours moyen des atomes d'un gaz, 7%, le 
temps s'écoulant entre leurs collisions successives. On ne peut cepen- 
dant pas négliger les différences existant entre les particularités du 
mouvement des particules d'un gaz et d’un solide. Tandis que dans 
les gaz la longueur de libre parcours moyen peut varier dans de larges 
limites, les déplacements élémentaires des atomes d'un solide sont 
tous égaux à une seule et même valeur, la distance de séparation 
minimum entre deux sites réguliers ou deux positions interstitielles 
voisines. Dans ce dernier cas il est plus justifié de remplacer la lon- 
gueur d'un libre parcours moyen par une moyenne quadratique. 

Désignons par x la longueur de libre parcours d’une particule 
d’un gaz (qui est au fait une grandeur variable). La probabilité de 
ce que cette particule puisse effectuer un libre parcours de longueur 
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x est alors égale à e-*/À et la moyenne quadratique de cette longueur 
de parcours est donnée par: 


: \ zx? exp(—zx/?.) dx 
2 = — = 2h2. (IIL,4) 
\ exp (z/À) dx 
Ô 
En portant (111,4) dans (111,3) on obtient: 


= 12, (III,5} 


-1# (IIL,6) 
ou en tenant compte de (111,2): 
_ 6? AU 
D =— 6% exp ( — 77) . (ITI,7} 


En désignant le facteur 6°/6t7, par le symbole D,, cette dernière 
expression s'écrira : 

D = D,exp +). (III, 8) 
Cette équation est en tout point identique à l'équation d’Arrhenius, 
qui décrit la variation thermique des coefficients de diffusion dé- 
terminés expérimentalement. 

Dans l'expression (111,8) AU ne tient compte que de l'énergie de 
migration des atomes qui diffusent. Dans le cas général l’exposant 
renferme la somme de l'énergie de migration et de l'énergie de for- 
mation des lacunes (dans le cas d’une diffusion par lacunes). L’éner- 
gie de migration aussi bien que l'énergie de formation des défauts 
ne sont pas des constantes, mais elles dépendent de la température. 
Dans une première approximation la variation de AU en fonction de 
la température peut être représentée par une relation linéaire telle 
que : 


AU = AU — YT, (III,9) 


où AU, est l'énergie de migration extrapolée au zéro absolu des 
températures et y, un coefficient lié à l’anharmonicité des vibrations 
thermiques des atomes du réseau cristallin. J. Dekhtjar [7] a établi 
pour y l'expression suivante: 


= ax Va, (ITT,10} 


a étant le coefficient de dilatation linéaire, X, le coefficient decompres- 
sibilité et V,;, le volume d’un atome-gramme du corps considéré. 
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La théorie de Frenkel donne une interprétation correcte de la 
variation du coefficient de diffusion en fonction de la température 
dans les solides cristallins. On doit constater cependant que cette 
théorie ne suffit pas à préciser la signification physique des paramè- 
tres caractérisant les processus de diffusion. En tout premier lieu il 
s’agit en l'occurrence du facteur D,, dont le sens physique échappe 
complètement à cette théorie. En ce qui concerne l'énergie d'activa- 
tion, de par sa nature elle devrait être reliée aux forces de liaisons 
interatomiques dans le cristal. Le calcul théorique de l’énergie d'ac- 
tivation est à l'heure actuelle encore trop difficile à réaliser, aussi 
différents chercheurs s’appliquèrent à la mettre en rapport avec 
d’autres paramètres, dont la valeur peut être soit calculée, soit dé- 
terminée expérimentalement. C’est ainsi que J. Frenkel [1] pose que 
l'énergie d'activation de l’autodiffusion des atomes d'un solide 
devrait être proche de son énergie de sublimation. L'expérience four- 
nit cependant des valeurs plus petites. Braune [2] essaya de mettre 
l'énergie d’activation en rapport avec la température de fusion du 
cristal et arriva à l'expression suivante: 


Q = 3kTib2.. (III,11) 


Te est la température de fusion du cristal, b, une constante empirique 
dont la valeur est comprise entre 1,5 et 2 pour de nombreux corps 
cristallins. Cette relation ne fournit cependant qu’une approximation 
grossière de la valeur de l'énergie d'activation, du fait qu'il n'existe 
aucun critère pour choisir la valeur numérique de la constante b. 


S 2. La diffusion et la théorie des vitesses absolues 
des réactions 


Du point de vue de la cinétique du processus il existe une grande 
similitude entre la diffusion et les réactions de dissociation et de 
formation des composés chimiques. En effet, pour que la dissociation 
d’une molécule AB en ses atomes A et B (AB — A + B) ou le pro- 
cessus inverse (A + B — AB) aient lieu il faut que les particules 
surmontent une certaine barrière énergétique et que le processus chi- 
mique puisse se produire. On peut en dire autant pour les processus 
de diffusion. Pour qu'une particule diffusante puisse passer d'une 
position d'équilibre en une autre, elle doit également surmonter une 
barrière énergétique séparant ces deux positions (fig. 9). Cette simili- 
tude permet d'appliquer à l'étude des processus de diffusion les mé- 
thodes élaborées dans la théorie des vitesses absolues des réactions 
et d'utiliser les relations qui y ont été établies pour le calcul des 
paramètres caractérisant la diffusion. 

La théorie des vitesses absolues des réactions s'est développée 
au cours de ces dernières décennies en se fondant sur les méthodes de 
Ja mécanique quantique et de la statistique [3]; ces méthodes per- 
mettent de déterminer quantitativement. et avec une meilleure pré- 
cision qu'auparavant, les vitesses absolues des réactions chimiques, 


4* 91 


et en outre de se faire une idée suffisamment nette du mécanisme 
de ces réactions. Or, puisqu'on peut faire la description des processus 
de diffusion en ne faisant appel qu'aux conceptions de la physique 
classique, les fondements de la théorie des vitesses absolues des 
réactions sont présentés dans ce qui suit dans l’approximation de la 
physique classique. 

L'idée sur laquelle se fonde la théorie des vitesses absolues des 
réactions est la suivante. Tout processus dans lequel un système de 


[fat activé 


Fig. 9. Variation de l'énergie poten- 

tielle U d’un système lors de sa tran- 

sition de l'état A+ BC à l'état 
AB +C. 


Coordonnee de la reaction 


particules passe d’un état initial à un état final, se distinguant évi- 
demment du premier, évolue de telle sorte que le système passe 
d'abord par un état critique intermédiaire. Cet état critique (ou 
intermédiaire) est généralement désigné sous le nom de complexe 
activé. Pour donner un exemple simple de complexe activé, considé- 
rons la réaction entre un atome A et une molécule BC (fig. 9). Admet- 
tons que lorsque A et BC se trouvent à proximité, il se produit une 
réaction de substitution telle que: 


A + BC—+ AB + C. (III,12) 


Posons que dans le composé BC les atomes sont liés entre eux par 
une liaison covalente simple et que 1 atome A possède un électron de 
valence non apparié. Désignons par U, l'énergie potentielle du systè- 
me dans son état initial. Commençons à rapprocher l'atome A de la 
molécule BC; du fait de l'interaction des électrons des deux parte- 
naires, la force d'attraction s’exerçant entre les atomes de la molécule 
diminue, tandis que la force de répulsion entre l'atome A et la molé- 
cule BC augmente. 

L'énergie potentielle du système s’en trouve accrue. Ensuite, 
lorsque la distance entre l’atome A et la molécule BC continuant à 
décroître atteint une certaine valeur, le système se trouvera dans un 
état critique caractérisé par l'égalité des forces d'attraction et de 
répulsion s’exerçant entre les atomes A et B d’une part, et les atomes 
B et C d'autre part. Si les partenaires À et BC se rapprochent encore 
l'un de l’autre l'attraction entre À et B augmente et l'atome C 
se trouvera repoussé. Ce processus donnera lieu à une réduction de 
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l'énergie potentielle du système jusqu'à ce que s'’établisse un nouvel 
état AB + C caractérisé par l'énergie potentielle U.. 

11 ressort de la fig. 9 que le système ne peut passer de l'état initial 
à l’état final, qui consiste en la réalisation de la réaction de subs- 
titution, qu'à condition que les particules réagissantes acquièrent 
auparavant une énergie correspondant à la hauteur de la barrière 
de potentiel. Au sommet de cette barrière la configuration des atomes 
A — B — C correspond à un état activé et porte le nom de complexe 
activé. Dans cet état intermédiaire les atomes sont répartis de telle 
sorte que l’atome B peut être lié soit à A soit à C. Le moindre dépla- 
cement de l’un de ces atomes le long de l'axe de la réaction (l'axe des 
abscisses) peut faire passer le système à l’état final, ou le faire revenir 
à l'état initial. La différence entre le maximum d'énergie de la 
barrière et l'énergie potentielle à l’état initial représente l'énergie 
d'activation AQ du processus considéré. La transition inverse exige, 
ainsi qu'on peut le voir sur la fig. 9, que soit surmontée une barrière 
de potentiel d’une hauteur égale à AU — AQ + AH, AH étant la 
différence des capacités thermiques de AB + C d'une part. et de 
A + BC de l'autre, c’est donc la chaleur de réaction isobare. 

La cinétique de cette réaction chimique peut être décrite analy- 
tiquement [3]. Utilisant les relations de la mécanique statistique, 
on arrive à calculer la concentration des complexes activés, leur 
durée de vie moyenne et la vitesse de la réaction que l’on définit 
comme la vitesse de la transition du complexe activé par-dessus la 
barrière énergétique, la constante d'équilibre et d’autres caractéris- 
tiques du processus. La concentration W* des complexes activés jus- 
qu'à l’énergie maximum de la barrière énergétique peut s'exprimer 
par: 


N* = Nf, (III,13) 


où W est la concentration totale des molécules par unité de volume 
et f, la fonction de répartition. Dans le cas unidimensionnel où 
n'entre en ligne de compte que le mouvement de translation (système 


Fig. 10. Niveaux d'énergie d'un système 
se trouvant dans l’état initial (7), l'état 
activé (7) et l’état final (771). 


Loordonnee de {a reaction 


à un degré de liberté), l'énergie d’une particule se mouvant dans un 
puits de potentiel d’une largeur 6 dispose d'un ensemble de niveaux 
d'énergie (voir fig. 10) que l’on détermine à l’aide de l’équation 
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suivante : 


2h2 


m est la masse de la particule, n, le nombre de niveaux d'énergie dis- 
ponibles, . la constante de Planck. La fonction de répartition f est 
représentée dans ce cas par: 


= À exp (—#)dn (1,15) 
0 


En portant (111,14) dans (111,15) on trouve pour la fonction de 
répartition l'expression : 


f = (ET Vs. (111,16) 


et on arrive alors au résultat suivant: 
NN (EE) V6. (111,17) 


En procédant d'une manière semblable on arrive à calculer la 
vitesse de la réaction. Il est bien connu que la vitesse de toute réac- 
tion chimique est déterminée par la concentration par unité de volume 
des complexes activés ainsi que par la fréquence de leurs transitions 


par-dessus la barrière de potentiel. Définissons la vitesse moyenne t 
des transitions des complexes activés par-dessus une barrière de 
largeur ô par la relation : 

v=—., (IIL,18) 
où t* est la durée du passage d’un complexe activé par-dessus la 
barrière de potentiel. La vitesse À de la réaction, définie comme le 
nombre de particules passant par-dessus la barrière de potentiel par 
unité de temps peut alors s'exprimer par: 

Or 


T* 


(III,19) 


La vitesse moyenne v de transition des complexes activés par- 
dessus la barrière de potentiel, lorsqu'on ne considère que leurs dé- 
placements dans un seul sens (le sens de la réaction directe, par 
exemple), et que la répartition des vitesses est régie par la statistique 
de Maxwell est donnée par l'expression suivante: 


{exp (—mo2/2KkT) v dv 2 
Da (HE m2) 


j exp (— mv2/2KkT) do 


Partant de cette dernière relation. on trouve que la durée moyenne 
d'une transition des complexes activés par-dessus la barrière de 
potentiel, qui représente en fait là durée de vie moyenne de ces com- 
plexes, est égale à: 


T = 5( 1/2 (II,21) 


kT ° 


Compte tenu de (II1,17), la vitesse de la réaction s'exprime par 
l'équation : | 


K=N'E=NT. (111,22) 
1) h 

Ces calculs présupposent que tout complexe activé ayant passé 
par-dessus la barrière de potentiel se décompose et que les processus 
inverses sont donc exclus. Dans le cas général on devra tenir compte 
de la probabilité des transitions inverses en faisant apparaître dans 
(111,22) un facteur de transition n. 

On peut également définir la vitesse de réaction par une relation 
de la forme: 


K = KoN aNs CCE" ({11,23) 


où À, est la vitesse spécifique de cette réaction, 1, MB ..., les 
concentrations des corps participant à la réaction. En égalant 
(I11,22) et (111.23) il vient: 


Ko = —— = —+— Ke. (ITI,24) 


KQ représente ici la constante caractérisant l'équilibre entre les 
corps réagissants et les complexes activés qu'ils forment. Or puisque 
les corps réagissants sont en équilibre avec les complexes activés, 
la constante d'équilibre peut également s'exprimer par le rapport de 
la fonction de répartition de l’état final à la fonction de répartition 
de l’état initial. Dans le cas général on écrira: 


Kc= exp(—#). (11,25) 


F* 
FaFg 
F®, F,, Fg représentent les fonctions de répartition complètes (rap- 
portées à l'unité de volume) du complexe activé et des corps réagis- 
sants. Les valeurs de F représentent la somme Ÿ f; de tous les états 
correspondant aux mouvements de translation, oscillatoire et autres. 
Le facteur exponentiel fait apparaître la différence des niveaux de 
référence de l’état initial et de l’état final du système (fig. 11). 


En tenant compte de (111,24) la vitesse spécifique de la réaction peut 
être mise sous la forme : 


#0), (111,26) 
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La théorie des vitesses absolues des réactions peut être tout aussi 
bien appliquée à la diffusion des lacunes à condition de considérer 
ces dernières comme des quasi particules correspondant à l’un des 
constituants de la réaction. 

Ces considérations sur la cinétique des réactions chimiques que 
nous venons d'’esquisser ont été mises à l'œuvre par Wert et Zener 


Fig. 11. Diffusion des atomes d'im- 
puretés dans un cristal. 


a — par échange de place d’atomes occu- 
pant des sites réguliers, b — par les sites 
interstitiels. 


(4, 5], Herzriken et Dekhtjar (6, 7] et d’autres chercheurs [8] pour 
développer la théorie de la diffusion dans les corps solides, notamment 
dans les métaux et les alliages. 

Dans les $$ 3-5 du présent chapitre on présentera les fondements 
de la théorie de la diffusion des atomes d’impuretés occupant les 
sites interstitiels (dans les solutions solides d'insertion), ou formant 
des solutions solides de substitution, ainsi que la théorie de l’auto- 
diffusion des atomes et des lacunes du réseau cristallin du corps 
simple considéré. 


$ 3. La diffusion des atomes d’impuretés 
interstitiels 


La diffusion des atomes d’'impuretés occupant en solution solide 
des sites interstitiels constitue un exemple particulièrement simple 
des processus de diffusion dans les corps cristallins. Le mécanisme de 
la diffusion de ces impuretés se réduit à une série d'actes de passage 
de ces atomes d’un site interstitiel à un autre (fig. 11, b). Lorsque 
la solution solide est suffisamment diluée on peut admettre que les 
sauts d'un site à un autre des différents atomes sont indépendants 
les uns des autres, ce qui permet de considérer la diffusion comme 
un processus de déplacement désordonné des particules. 

Avant de procéder à la mise en équation des coefficients de dif- 
fusion dans les solutions solides interstitielles, nous commencerons 
par une étude générale des processus de diffusion considérés comme 
un processus de déplacement désordonné des particules au sein d'un 
corps solide cristallin. 

Posons que le long de l’axe des x il existe dans le solide un gradient 
de concentration des particules diffusantes. La diffusion consiste 
alors en une série de sauts consécutifs de ces particules dans la direc- 
tion x d’une longueur Az à chaque saut. Admettons que la probabilité 
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des sauts dans le sens direct et dans le sens opposé soit la même. 
Désignons par 7 le temps moyen de vie sédentaire d'une particule: 
s'écoulant entre deux sauts consécutifs de cette particule et par 
N (t, x) le nombre de particules diffusantes se trouvant à l'instant t 
dans le plan d'une section unité perpendiculaire à l’axe des zx. La 
variation que subit la fonction N ({. x) pendant un petit intervalle 
de temps ôf (ôf < T) s'exprimera par : 


N(t+6t, 2) —N(, 2) = IN (1, x — A2) — 


—2N(z, D) +N(t, x+Ax)] (ILI,27): 
ou encore par: 
ER ION ED {IN (£, z—Ar)—N (£, z)] — 
—[N (4, z+Az)—N (4, x)]}. (III,28) 


En posant que sur une distance Az la variation de W ({, x) est 
faible, on arrive à l'équation différentielle suivante : 


ON _ (Az)? 62N 


dt 27 ôr (L,29): 
qui exprime la seconde loi de Fick avec 
___ (Az)? 
D = x ([IL,30) 


Cette dernière égalité définit le coefficient de diffusion dans le 
cas d’un déplacement désordonné des particules le long d’une direc-- 
tion donnée. Pour appliquer ces considérations au cas d'une solution 
solide interstitielle, il importe de remarquer que la répartition géo- 
métrique des particules dans un cristal impose un certain ordre à 
leurs déplacements, qui cessent d’être complètement désordonnés. 
Pour en tenir compte on écrira la relation (111,30) sous la forme : 


D=a+, (LIL, 31). 


d est le paramètre du réseau cristallin, &«, un facteur dont la valeur 
numérique dépend du type de la maille élémentaire. Dans le cas de 
la diffusion dans les solutions solides interstitielles ce facteur carac- 
térise la répartition des sites interstitiels contigus, donc les sites dé- 
terminant les sauts des particules. Ainsi dans les réseaux à faces 
centrées et dans les réseaux cubiques centrés le facteur & vaut respec- 
tivement 1/12 et 1/24. 

Dans la formule (111,31) figure un paramètre inconnu 7T qui repré- 
sente la durée moyenne du passage de la particule d'un site inters- 
titiel à un autre. Aussi tous les calculs ultérieurs du coefficient de 
diffusion dans les solutions solides interstitielles se ramènent-ils à 
la détermination du paramètre 7. Conformément aux théories d'Ey- 
ring, de Wert et de Zener [3-5], nous utiliserons pour ces calculs-les 
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‘relations de la théorie des vitesses absolues des réactions. La fréquence 
-des transitions des particules entre les sites s'exprime conformé- 
ment à (111.26): 

1 ___  kT * 

7 = (Q) Th % , (III ,32) 
w représente la probabilité qu une particule qui a déjà surmonté la 
barrière de potentiel ne rebroussera pas chemin, ®, la fonction de 
répartition (somme des états) caractérisant le système atome soluté- 
réseau cristallin pris à l’état initial, i.e. lorsque l'atome diffusant 
-se trouve au fond d’un puits de potentiel, o*, la fonction de réparti- 
tion du système correspondant au cas où l'atome diffusant se trouve 
.à l’état activé, donc au sommet de la barrière de potentiel. Puisqu'à 
l’état initial l’atome soluté possède un degré de liberté de plus qu'à 
l'état activé (on ne tient pas compte du sens de passage de l'atome 


par-dessus la barrière de potentiel le long de l’axe des x), le rapport Lu 


figurant dans (111,32) représente le rapport de deux fonctions de 
répartition possédant des degrés de liberté différents. Pour détermi- 
ner le rapport de deux fonctions de répartition possédant des degrés 
de liberté identiques il est commode de mettre q sous la forme d'un 
produit de deux fonctions 


= pipi; (111,33) 


+, est la fonction de répartition d'un oscillateur linéaire de fré- 
quence vw; cette fonction décrit les oscillations d'un atome autour de 
sa position d'équilibre le long de l’axe de la diffusion; q? est la 
‘fonction de répartition d'un système comprenant un atome soluté 
-qui oscille autour de sa position d'équilibre le long d’une direction 
perpendiculaire à l’axe de la diffusion et possède le même nombre de 
degrés de liberté que le système dont l'atome soluté est activé. Aux 
‘températures de la diffusion. lorsque kv/ÀT <1, on a 


… | kT 
Pi SpA =I  hv : 


D'un autre côté, le rapport de deux fonctions de répartition tel que 
-p*/p, ayant un même nombre de degrés de liberté est égal à 


.eXp (—-+) . AG étant la variation de l'énergie libre du système. 


(111,34) 


On peut donc écrire 


g* p* … hv … AG 
pm #7 exp | KT }: (M, 85) 
“et 
4 AG 
7 = VexP (-7) . (111,36) 


La variation de l’énergie libre AG peut être posée égale au travail 
à température constante dépensée lors du déplacement de l’atome de 
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sa position d'équilibre au sommet de la barrière de potentiel (à l’état 
activé). 

Or comme le travail du déplacement de l’atome au sommet de la 
barrière de potentiel est effectué non seulement à température cons- 
tante, mais aussi à pression constante, on peut utiliser la relation 
bien connue 


AG = AH — TAS, (IT1,37) 
ce qui nous permet d'écrire 
1 AS AH 
+= vexp(—)exp( — +) . (IIT,38) 


En portant cette expression de = dans (111,31) on obtient l'ex- 
pression suivante du coefficient de diffusion: 
AS AH 
D = avd? exp ( +) exp ( — + ) , (11,39) 


AS représente ici l’entropie d'activation, AA, l’enthalpie d'acti- 
vation égale à l'énergie d'activation figurant dans (III,8). D, est 
défini par la relation 


D, = avé exp (+), (111,40) 
ce qui permet d'écrire (111,39) sous la forme 
D= Di exp | — +) | (III,41) 


Si on rapporte l'énergie d'activation à la molécule-gramme du cris- 
tal, les formules (111,39) et (III1,40) s’écriront : 


D=avæ exp | +) exp(—2), (III,42) 
D, = avd? exp ( + ) . (II1,43) 


La grandeur v figurant dans (111,43) peut être interprétée comme 
la fréquence des oscillations de l'atome diffusant logé dans un site 
interstitiel du réseau cristallin. AS représente la variation d'entropie 
résultant du passage d'une molécule-gramme d'atomes solutés 
des sites interstitiels à l’état activé. 

Pour obtenir une évaluation de la valeur numérique de v, Wert 
et Zener [4] ont admis que lors de la transition d’un atome soluté 
d'un site interstitiel dans un autre, son énergie potentielle U (x) 
variait selon une loi harmonique 


U (x) = AH (1—cos 2n +), (III, 44) 


où zx représente la coordonnée du trajet, à, la distance entre les deux 
sites interstitiels et AA, la hauteur de la barrière de potentiel sépa- 


59 


rant ces deux sites, égale à l’enthalpie d'activation. La fréquence des 
oscillations v est alors égale à : 


v= EE — ), (IIT.45) 


m étant la masse de l’atome soluté. En portant (111,45) dans (111.40) 
et en notant que AS se rapporte à une molécule-gramme on trouve 
AE 


Da (er er) aexp(+). (111,46) 


Le facteur d'entropie exp ( _—s peut être évalué par un procédé 


indirect fondé sur les considérations suivantes. Dans le cas où tout 
le travail produit serait transformé en énergie élastique du réseau, 
on aurait : 


AG = UE Va, (IIL,47) 


est le module de cisaillement, /, la déformation de cisaillement, V,, 
e volume où se trouve localisée la déformation du réseau. Si on 
exclut les processus de relaxation qui peuvent se manifester notam- 
ment aux joints des grains, on peut admettre en première approxi- 
mation que pu est une fonction linéaire de la température: 


p=po+ TH ST (1,48) 


uo est le module de cisaillement à la température du zéro absolu. 
En partant de ces considérations et en négligeant les petites varia- 
tions de let de V, en fonction de la température et en remarquant que 


0AG 
AS — 7 (IT,49) 
on trouve finalement 
AS = —AH|—5— |. (IL1,50) 


Or comme 7 FE 0, AS doit avoir une valeur positive et le facteur 


exp (+) est donc toujours plus grand que l'unité. Les valeurs de 


D, calculées à l’aide de la formule (111,46) en usant de (111,50) sont 
suffisamment proches des valeurs expérimentales déterminées pour 
différentes solutions solides interstitielles [8]. En ce qui concerne la 
valeur de l'énergie (enthalpie) d'activation AA, il n'existe actuelle- 
ment aucun procédé satisfaisant pour évaluer sa valeur. 
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$ 4. L’autodiffusion dans les métaux 
et les cristaux d’autres corps simples 


Le mécanisme de l’autodiffusion dans les métaux et les cristaux 
d'autres corps simples est plus compliqué que la diffusion des atomes 
sulutés dans les solutions solides interstitielles. Le déplacement des 
atomes dans les cristaux des corps simples peut procéder par diffé- 
rents mécanismes : 1) permutation directe des atomes ; 2) mécanisme 


AAARA/EA 

A AA-O4AA 

| AAAARA AAAAAA 
2 


| 

LAAAAEAR AAAA 
 ADAARE DAAA 
 AAAAAR 
| 3 


> >» > 
> >» > 


a 


Fig. 12. Le processus de diffusion par les lacunes. 
a — autodiffusion; b — diffusion des atomes d'impuretés. 


de la « permutation circulaire » qui constitue un déplacement simul- 
tané (une rotation) d'un groupe d’atomes répartis le long d’un anneau; 
3) déplacement des atomes par les sites interstitiels ; 4) déplacement 
des atomes par les lacunes (fig. 12-14). Pour déterminer lequel de ces 


Fig. 13. Le mécanisme de diffusion par la permutation circulaire des atomes 
(selon Zener [9)). 


a — dans un réseau cubique à faces centrées (quatre atomes participent au processus); b — 
dans un réseau cubique à faces centrées lorsque trois atomes interviennent dans le processus : 
c — dans un réseau cubique centré mettant en jeu quatre atomes. 


mécanismes s'applique dans chaque cas particulier, il est nécessaire 
de procéder à des études spéciales. Cependant, ainsi que nous l’avons 
déjà mentionné. le cas le plus fréquent, notamment dans les cristaux 
à empillage compact, est celui du mécanisme lacunaire de la diffu- 
sion et c’est ce mécanisme-là que nous analysons dans ce qui suit. 

La diffusion par lacunes (fig. 12) peut être décrite par l'équation 
(II1,29) à condition de poser que les sauts des atomes d'un site 
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cristallographique à un autre s'effectuent dans toutes les directions 
d'une façon parfaitement désordonnée. Dans le cas de l’autodiffusion 
par lacunes, le facteur & figurant dans (111,31) est égal à 1/2 pour 
un réseau cubique à faces centrées et à 1/8 pour un réseau cubique 
centré. Pour déterminer la valeur du paramètre + on utilisera l’équa- 


Fig. 14. Les différentes possibilités d'échange de places des atomes. 


tion (111,36) que l'on écrira dans le cas présent sous une autre forme 
et avec des notations nouvelles 


#T) 


AG, est ici la variation de l'énergie libre qui est égale au travail ef- 
fectué à température constante pour déplacer un atome de sa position 
d'équilibre dans la position où il se trouve dans un état activé; v, 
la fréquence de vibration de l’atome occupant sa position d'équilibre 
dans le réseau; cette fréquence est celle de Debye pour les atomes 
occupant des sites normaux dans le réseau cristallin; p, le nombre 
de trajets de diffusion équivalents, égal à 12 pour un réseau cubique 
à faces centrées et à 8 pour un réseau centré; w, la probabilité que 
les sites plus proches voisins de l'atome considéré soient vacants. 
La valeur de cette probabilité peut être posée égale à: 


= wpvexp (— (1,51} 


@ = exp ( — 7) , (III,52) 


AG, est la variation de l'énergie libre accompagnant la formation 
d'une lacune (à température et pression constantes). En portant 


(111,52) dans (III,51), puis l'expression de £ ainsi obtenue dans 
(II11,31) on obtient l'expression pour le coefficient d'autodiffusion : 


D= dvexp(— AE ). (II,53) 
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A l'aide des relations thermodynamiques (111,37) on écrira : 
AGi=AHi—TAS,, AG: —=AH3—TASo, (IT,54)}: 
ce qui permet de mettre (111,53) sous la forme: 
D — d'vexp (ES) exp(— TR), (III,55} 
On en tire aisément 


D, = dvexp ( ST ÈSe ): (IL,56} 


Les sommes AH, + AH, = AH et AS, + AS, = AS caractérisent 
l’ énergie d’activation requise pour assurer l’autodiffusion. En admet- 
tant qu'à température constante le travail de déplacement d’un atome 
normal dans une position où il se trouve à l'état activé est égal à 
l'énergie élastique du réseau, on peut utiliser la relation 


94G 
— TT = AS, > 0. 


Comme d'autre part AS, est également positive, on a 
AS, + AS, = AS > 0. 


L'entropie d'activation de la diffusion est toujours une grandeur 
positive. 

Pour pouvoir estimer l’ordre de grandeur de AS, Zener [4] a 
utilisé la relation que nous présentons ici sans démonstration: 


ASE. (UIL,57) 
fus. 

Ttus. est la température de fusion en degrés absolus ; Z, un facteur 
numérique indiquant la part de l'énergie d° activation qui est dépen- 
sée pour déformer élastiquement le réseau ; B. une constante propor- 
tionnelle à la variation thermique du module de cisaillement, 


B — — (IIT,58): 

4 Ttus. | 
Pour différents corps de même structure cristalline la valeur du 
coefficient L est pratiquement la même; l’estimation expérimentale 


de la valeur numérique de ZL fournit pour le réseau cubique à faces 
centrées: L — 0,55; selon des données plus récentes L — 0,45 [8]. 


S 5. La diffusion dans les solutions solides 
de substitution 


Le mécanisme de la diffusion des atomes du soluté d'une solution 
solide de substitution est analogue à celui de l’autodiffusion dans les 
cristaux des corps simples. Les atomes dissous dans le réseau du 
solvant peuvent s’y déplacer en occupant les lacunes existantes, les 
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sites interstitiels. par échange de place direct avec les atomes du 
solvant ou enfin par le mécanisme de la permutation circulaire 
(fig. 13). Dans tous les cas où la présence d’un atome du soluté favo- 
rise la formation de lacunes sur les sites voisins, la diffusion peut 
procéder grâce à la migration des complexes formés par des atomes 
étrangers et des lacunes. De même que dans le cas de l’autodiffusion 
le mécanisme le plus probable est certainement celui de la diffusion 
par les lacunes. On peut donc décrire le processus de la diffusion des 
atomes du soluté à l’aide de l'équation (111.55) dans laquelle AH, 
et AS, doivent être rapportées à l’énergie d'activation et à la varia- 
tion de l’entropie d'activation accompagnant le passage de ces ato- 
mes par-dessus la barrière de potentiel. On notera cependant que la 
diffusion des atomes du soluté s'accompagne nécessairement de 
l'autodiffusion des atomes du solvant. Cependant l'échange de place 
entre un atome étranger et une lacune s'effectue plus facilement 
qu'entre celle-ci et un atome du solvant, du fait que dans le premier 
.cas la force de liaison est plus faible. Le processus de l’hétérodiffu- 
sion sera donc toujours prédominant. 

L'équation (111,55) a été établie en supposant que les déplace- 
ments successifs des atomes diffusants étaient indépendants les uns 
des autres. Cette condition ne s'applique plus dans le cas de l’hété- 
rodiffusion. L'étude analytique de ce dernier cas montre que le 
deuxième membre de l’équation (111,55) doit être multiplié par un 
coefficient dont l’ordre de grandeur est celui de la coordinance [8]. 


S 6. Les fondements de la théorie atomique 
de la diffusion 


Au cours de cette dernière décennie toute une série de recherches 
sur la théorie atomique de la diffusion ont été entreprises; dans ces 
études théoriques il a été tenu compte des particularités de la struc- 
ture de différents corps cristallins [18, 21, 22]. Les résultats obtenus 
ont permis de mieux mettre en relief la signification physique des 
différents paramètres utilisés pour caractériser la diffusion et de 
préciser les limites d'application des lois de Fick. 

Dans ce qui suit nous exposerons les fondements de la théorie 
microscopique de la diffusion développée par V. Vaskine [18] pour 
le germanium et le silicium formant des cristaux à réseau du diamant. 

Le réseau du diamant est formé par l’interpénétration de deux 
réseaux cubiques à faces centrées; ces deux réseaux sont décalés 
l'un par rapport à l’autre d’un quart du paramètre cristallin le long 
de la diagonale spatiale. Chacun des atomes du réseau du diamant 
est relié à ces quatre voisins les plus proches situés aux sommets d’un 
tétraèdre régulier d’arête b — ev? , a étant le paramètre du réseau. 
Dans ce réseau on trouve des sites interstitiels de deux types diffé- 
a 


rents: des interstitiels tétraédriques ( T= et octaédriques 
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4 

[ (Ro -N( — 1)] , qui se caractérisent par le fait qu'ils 
se trouvent respectivement dans un entourage à symétrie tétraédrique 
et octaédrique. Le réseau du type diamant peut donc être représenté 
par un assemblage compact de tétraèdres et d'octaèdres, les uns occu- 
pés par des atomes. les autres vides ; chacun des octaèdres est entouré 
par quatre tétraèdres occupés par des atomes et par quatre tétraèdres 
vacants; chaque tétraèdre vacant est à son tour entouré par quatre 
octaèdres (fig. 15). 

Dans un tel réseau la migration des atomes peut s'effectuer soit 
par l’intermédiaire de lacunes, soit par les sites interstitiels, et dans 
le cas le plus général par ces deux mécanismes simultanément. 
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Fig. 15. Le réseau diamant présenté sous forme d’un empilage de tétraèdres 
et d’octaèdres. 
Les tétraèdres hachurés sont occupés, les autres sont vides. 


Les atomes occupant les sites réguliers du réseau peuvent les quitter 
pour aller se placer dans dessites interstitiels octaédriques ou tétraé- 
driques, puis venir reprendre leurs places en annihilant les lacunes 
qu'ils avaient laissées derrière eux. Les atomes se trouvant dans des 
sites interstitiels peuvent tout aussi bien aller se placer dans un 
autre site interstitiel, mais ce qu'il importe de noter c'est que ces 
transitions ne peuvent s'effectuer qu'entre des sites interstitiels de 
types différents. IL en résulte que dans le cas d’une diffusion inter- 
stitielle il est indispensable de faire intervenir deux coefficients de 
diffusion. 

Sans entrer dans les détails de l'analyse mathématique corres- 
pondante que le lecteur trouvera dans l'ouvrage [18] nous nous con- 
tenterons ici de présenter les résultats définitifs de cette étude. 

Si l’on admet que les lacunes peuvent permuter aussi bien avec 
les atomes constituant le réseau du cristal qu'avec les atomes d’im- 
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puretés qui y sont incorporés dans des sites réguliers ou dans des 
sites interstitiels, et si on suppose encore qu'il n'existe dans e 
cristal aucune source indépendante de production de lacunes, ce qui 
signifie que celles-ci ne peuvent provenir que de la migration des 
atomes d’impuretés dans les sites interstitielse, on arrive selon [18] à 
l'équation suivante du flux total des atomes d’ impuretés : 


in = — [DAV Ni + DiVNia + (Doi, + D,i:) VNo + 
+ Dyv (CVN D— N VC) + gi (C;VN is — N VC) + 
+ Des (CEVNi — NisVCe)]. (IL,59)} 


Ni, Ni, N, sont les concentrations des atomes d'impuretésse trou- 


vant respectivement dans les interstices tétraédriques, octaédriques 
et dans des sites du réseau, C,, la concentration relative des lacunes, 
D; Di Dev De, et Des les coefficients de diffusion partiels carac- 


térisant respectivement Îa migration des atomes d'impuretés par la 
voie des interstices tétraédriques, octaédriques. par les lacunes et 
par passage des atomes des sites interstitiels tétraédriques et octaé- 
driques sur les sites vacants. 

En exprimant les concentrations W;,. W;, et N, en termes de la 
concentration totale N des atomes d’impuretés et de celle des lacunes, 
compte tenu des relations existantes entre les coefficients partiels de 
diffusion (voir ci- -dessous), on écrira l'équation du flux total des 
atomes d'impuretés sous la forme: 


— "#53 NYC, |. (111,60) 


Par un procédé de calcul analogue on arrive à exprimer la con- 
centration des lacunes par l'équation différentielle : 


de 


= DAC, —C,DiA N. (IIL61) 


Les coefficients partiels de diffusion peuvent être reliés au para- 
mètre du réseau a et aux temps de relaxation Tt correspondant aux 
transitions entre les différentes positions d'équilibre, par les rela- 
tions suivantes: 


2 2 
Dur, Dis ; (III, 62) 
is is 
2 2 
Du=+ —- , Dois = + — ns (III,63) 
vi! u2 
1 a? 1 a 
Dur , Dys = 4 Tes , (IIT,64) 
4 a? 14 a? 
Ds gr Du ge (II,65) 


Tgr Tien Tolyr Toi, SONT les temps de relaxation caractérisant respecti- 
vement les transitions des atomes d'impuretés entre les sites tétraé- 
driques et octaédriques et des lacunes dans les deux types de sites 
interstitiels ; t,, et T,., les temps de recombinaison des lacunes avec 
les atomes qui ‘leur ont donné naissance, Teo Et Top: les temps de 
recombinaison des lacunes avec l'atome d’'impuretés se trouvant dans 
une lacune et atomes du réseau du cristal. Entre les différents coef- 
ficients partiels de diffusion on peut établir la relation suivante: 
D, D D, D., 
= RS = Di. (111,66) 
gi 82 


Une relation analogue existe évidemment entre les temps de 
relaxation 


T:,T : Ti Te 
I = EE rs. (III,67) 
81 £2 


Le temps mis par les atomes venant cccuper de nouvelles positions 
pour atteindre leur état d'équilibre est de l’ordre de +. Lorsque les 
températures auxquelles s'effectue la diffusion sont telles que les 
temps de relaxation sont inférieurs à 10--10-5 s, on peut admettre 
que la répartition des impuretés réalisée correspond à un état de 
quasi équilibre. Par contre, aux températures relativement peu 
élevées, lorsque + est de l’ordre de 10-*-10-“s, on peut considérer que 
la diffusion est négligeable, mais la relaxation ne l'est plus. 

En étudiant à ces températures la relaxation des propriétés élec- 
triques et mécaniques des corps solides provoquée par les transitions 
des atomes d’impuretés dans différentes positions du réseau, on arrive 
à évaluer les temps de relaxation correspondant à ces transitions ei 
ensuite les coefficients de diffusion eux-mêmes. 

On considérera les deux cas limites suivants. 

1. La concentration des racunes est faible: 


Ce € D (UIL,68) 
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Cette condition signifie que la concentration des atomes d'impure- 
tés occupant des sites réguliers est notablement plus petite que celle 
des atomes d’impuretés se trouvant dans des positions interstitielles, 
c'est-à-dire 


N, & Ni, 2° 
On peut donc négliger les termes renfermant la concentration des 
lacunes et exprimer le flux des atomes d’impuretés par l'équation 


iv —2 ie) VN. (11,69) 


Le coefficient effectif de la diffusion des impuretés D* peut être 
défini par la relation: 


D. D; 


» _ 1 “is 
D 25, +Dus . ([I1,70) 
2. La concentration des lacunes est importante: 
D 
C > D,” (1,71) 


ce qui équivaut à affirmer que la concentration des atomes d’impure- 
tés occupant les sites réguliers du réseau est prédominante : 


No D Ni o (111,72) 
Le flux de diffusion s’écrira alors 
dv = — De (CyVN — NVC)). (111,73) 


Ces considérations montrent que dans le cas où le mécanisme 
lacunaire de la diffusion est prédominant on doit résoudre simulta- 
nément deux équations différentielles caractérisant d’une part la 
variation en fonction du temps de la concentration des atomes d'im- 
puretés participant à la diffusion, et d'autre part, la variation de la 
concentration relative des lacunes: 


cs = De, (Ca VN — NVC,), (1,74) 
ac 
= De VC» (111,75) 


avec D,, = D, Or, étant donné que le coefficient effectif de la 


diffusion de l’impureté est proportionnel à la concentration relative 
des lacunes, 


D=D,Cy (111,76) 


et que C, < 1, on doit avoir D K D,,, cela signifie que le coeffi- 
cient de diffusion des lacunes est notablement plus grand que le 
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coefficient effectif de la diffusion de l'impureté et qu'au bout d’un 
temps T — De (L étant la profondeur de la courbe de diffusion), la 
répartition des lacunes atteint son état d’ équilibre. Si donc des 
lacunes sont générées à la surface du cristal l’inhomogénéité de leur 
répartition ne pourra influer sur celle de l’impureté que pendant la 
période initiale de l'expérience. 

En posant que le coefficient de diffusion D, des lacunes est nota- 
blement plus grand que les coefficients partiels de la diffusion de 
l'impureté, on peut rempracer ( Ce par sa valeur d'équilibre C? et 
réduire l'expression (111,60) à 


j — —DVN, (111,77) 


1+ C9 En 


0 0° 
D=2D* ï + ms É 


n (111,78) 


est le coefficient effectif de la diffusion de l'’impureté. Or, vu que D 
est simultanément fonction des coefficients de diffusion partiels et 
de la concentration relative des lacunes, sa variation en fonction de 
la température dépend du cäractère de la variation thermique de 
ces deux grandeurs. 

Développons l'expression (111,78) en série en C?, en ne retenant 
que les termes linéaires: 


D=2pe[1+ (56 5 5) |; (11,79) 


Il est aisé de constater que r9rsque 


E ee 20, (111,80) 
it D;, 

D augmente avec l'accroissement de la concentration des lacunes, 
Si par contre 


D 
EL + ee TO, (HII,81) 


le coefficient de la diffusion de l’impureté doit diminuer à mesure 
que croît la concentration des lacunes. En exprimant les relations 
(111,80) et (111,81) en termes de temps de relaxation, on pourrait 
constater que la condition (111,80) signifie que la durée de séjour 
d’un atome dans une position interstitielle est plus grande que le 
temps de transition de l'atome d’un site régulier dans un site inter- 
stitiel et que les lacunes accélèrent la vitesse de ces migrations. La 
condition (111,81) indique que la durée de séjour d'un atome sur un 
site régulier est plus grande que sa durée de séjour dans une position 
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interstitielle, autrement dit que les lacunes piègent les atomes de 
l’impureté qui diffuse et réduisent en conséquence son coefficient 
de diffusion. 

Dans le cas le plus général, lorsque la relation (111,81) est satis- 
faite, le coefficient de diffusion présente un minimum lorsque 


2r D* D,, D 


C3 = Cm © (5) D, De]. (82 


A ce moment 


D=Dy %2D°[1—+ | D” (2-2 e)]. (III,83) 


2 \ Dé 


Disposant maintenant de ces résultats, on peut facilement en 
déduire des conclusions relatives à la variation en fonction de la 
température du coefficient de diffusion effectif d’une impureté. 


Fig. 16. Les différents types de varia- 
tions thermiques du coefficient de diffu- 
sion effectif. 


T°! 


Comme le coefficient de diffusion aussi bien que la concentration des 
lacunes dépendent de la température selon une loi exponentielle, 
soit : 


Cy — exp ( _£) , D, exp ( — +) (IIT,84) 


(E, désignant les énergies d'activation convenables), l'influence de 
la concentration des lacunes sur le coefficient effectif de la diffusion 
d'une impureté dépend du signe de l'expression entre parenthèses 
dans l'équation (111,79), ainsi que du rapport des énergies d'activa- 
tion partielles : 


D # 2D3 exp | — +) [1 + 4exp 7) ]: (11,85) 


Dans cette expression £ peut prendre soit une valeur positive, soit 
une valeur négative, selon la valeur du rapport des énergies d’acti- 
vation. 
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Dans les déterminations expérimentales des coefficients de dif- 
fusion, les variations thermiques de ces derniers sont décrites d’une 
manière approximative par l'équation d’Arrhénius: 


D= D, exp (— +). (III,86) 


Les considérations présentées ci-dessus montrent que lorsque 
A > 0 et E <0. la présence des lacunes conduit à une valeur par 
défaut de l'énergie d'activation Æ£, ; tandis qu'avec E >> 0, les valeurs 
de E, et de D, sont trop fortes. Lorsque À << 0, on observera que dans 
le cas où E >> 0 Ia valeur de ÆE, déterminée expérimentalement est 
trop forte et avec E <<0, les valeurs de £, et D, sont trop faibles. 
Ces différents cas sont illustrés par le graphique de la fig. 16. 


$ 7. Analyse thermodynamique de la diffusion 
dans un système à plusieurs constituants 


La théorie phénoménologique de la diffusion que nous venons 
d'examiner est fondée sur la considération de la cinétique des pro- 
cessus élémentaires accompagnant la migration d’'atomes dans le 
réseau cristallin d' un, corps solide. Lorsqu'il s’agit de décrire un pro- 
cessus de diffusion. notamment dans des systèmes à plusieurs cons- 
tituants, il est bien souvent plus commode de faire appel à sa des- 
<ription thermodynamique, laissant de côté les questions de la ciné- 
tique des actes élémentaires par lesquels une particule passe d’une 
position d'équilibre à une autre. 

Nous nous proposons d'analyser les conditions les plus générales 
imposées à la diffusion par la thermodynamique. Conformément à 
la première loi de Fick, un transport directionnel des particules assuré 
par leur diffusion ne peut se produire que s’il existe au sein du sys- 
tème un gradient de concentration de ces particules. Cependant c’est 
une condition nécessaire mais non suffisante. On peut concevoir des 
cas dans lesquels le flux de diffusion serait égal à zéro, bien que 
grad N 0 (par exemple, le cas où on impose un gradient de température 
dirigé à l'encontre du gradient de concentration existant dans le 
corps solide considéré). [1 peut même arriver que le flux de diffusion 
soit dirigé dans un sens contraire à celui du gradient de concentration 
[10]. Ainsi la condition essentielle imposée par la thermodynamique 
et rendant possible une diffusion est l'existence dans le système 
considéré d’un gradient du potentiel chimique. 

Désignons par pu, et u, les valeurs du potentiel chimique en deux 
points let 2 arbitrairement choisis du système. Posons que 1 >> 
> u:. La variation de l'énergie libre du système résultant d'un 
transport par diffusion d'un atome-gramme de matière du point 1 
au point 2 peut s écrire: 


AG= pp 6r+ 2 CE (IIL,87) 
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En nous limitant au premier terme du développement en série, 
nous pouvons définir une certaine force de diffusion efficace Fer, 
qui agit sur un atome-gramme de matiére : 


Fert = +. (IIT,88) 


Rapporté à un atome d'espèce i (dans un système à plusieurs 
constituants) la force de diffusion efficace s'exprime par: 


fi = ——— HE, (III,89) 
où .# A est le nombre d'Avogadro, u; le potentiel chimique du consti- 
tuant i du système. 

Dans le cas le plus général, le potentiel chimique de tout système 
est fonction de la température, de la pression et de différentes con- 
traintes externes (champs électriques, contraintes mécaniques, etc.). 
Pour les solutions idéales on doit avoir: 


Wi= Go(T, p)+ATImN;, (III,90) 


N, est la fraction molaire du constituant i dans la solution considérée, 
Go (T, p), l'énergie libre d'une molécule-gramme du solvant pris à 
l’état pur. À température et à pression constantes, conditions habi- 
tuellement réalisées dans les processus de diffusion, on posera: 


G (7, P) = Const = Loi, (111,94) 


d'où 
Mi — Loi + KT 1n Ni (ITI,92) 


Lorsque la concentration du soluté devient importante et que la 
solution ne peut plus être considérée comme idéale, la concentration 
N, doit être remplacée par l’activité a; et on écrira alors: 


ii = Los + ÀT In ai. (III,93) 


Les relations ci-dessus peuvent être utilisées pour en déduire 
une forme générale de la première loi de Fick, par exemple, la forme 
qui a été donnée par Seitz pour le cas où des atomes d’une seule es- 
pèce diffusent. 

Désignons par u; la mobilité, c'est-à-dire la vitesse moyenne de 
déplacement d'un atome soumis à une force f; — 1. La vitesse moyen- 
ne de déplacement de l’atome diffusant sous l’action d’une force de 

OU; 


diffusion efficace f; = — + sera alors égale à: 
A 


_— _ 0h 
VU; — — Fa ôs (III,94) 


Si W;,est la concentration des atomes du constituant ài, le flux de 
ces particules sera égal à: 


. (y 
j= Ni HE, (111,95) 
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ou, en y portant (111,93), 


jh =N; 2 RT Ina. (111.96) 
En utilisant les coefficients d'activité y; — F- , cette dernicre: 
expression s'écrira: 
ji 
= M + Fan 2 Unit In Ni) = 
ur (1+ TT 7. (11,97). 


En comparant cette équation avec la première loi de Fick, on en 
déduit : 


Di=uar (1+ 22) 1,98) 


L'expression entre parenthèses peut être appelée facteur thermody- 
namique du coefficient de diffusion. Dans les solutions idéales (y; — 
— 4) le facteur thermodynamique est égal à l’unité. Dans ce dernier 
cas D — u;kT — D? représente le coefficient d’autodiffusion du 
constituant i au sein d’un système à plusieurs constituants. Dans un 
cas plus général 


ain Vi 
D,= D! (1 +R }» (III,99). 


D, est le coefficient d'hétérodiffusion du constituant à au sein d'un 
système à plusieurs constituants: ce coefficient est souvent appelé: 
coefficient chimique de diffusion *. Ce n'est que dans le cas des. 
solutions idéales que les deux coefficients (d’autodiffusion et d’hété- 
rodiffusion) sont égaux. 

Le trait dominant des processus de diffusion dans les systèmes à 
plusieurs constituants est l'existence des coefficients de diffusion 
partiels, caractérisant la vitesse de diffusion de chacun d'eux. Pour 
chacun de ces coefficients partiels l'équation (111,99) reste valable. 
Dans le cas d’un système binaire, les deux coefficients de diffusion 
s'expriment par les équations suivantes: 


ôlny : 9 1n Ye 
Di= Di (1+-n): D,= D (1+5R)- (111,100) 


* Ilest usuel de désigner par coefficient chimique de diffusion le coeffi- 
cient d'autodiffusion dans un système non komogène (à condition qu’il existe- 
un gradient de concentration des particules diffusantes). 


13. 


Cependant, comme l'équation de Gibbs-Duhent impose dans ce 
cas l'égalité des facteurs thermodynamiques [9]: 


Olny; __ dinYye 
dinN, OôlinWe? (11,101) 


{a différence des valeurs des coefficients d’hétérodiffusion ne peut 
provenir que d'une différence des coefficients d'autodiffusion D? 
et D£. Ce résultat reste valable dans le cas plus général de la diffu- 
sion dans les systèmes à plusieurs constituants. 


$ 8. L'effet Kirkendall 


La différence entre les coefficients de diffusion partiels entraîne 
l'apparition d'un flux résultant de matière et le déplacement de 
l'interface entre deux métaux ou alliages diffusant l’un dans l’autre. 
Un déplacement de l'interface résultant d'un processus de diffusion 
mutuelle entre le cuivre et le laiton a été observé pour la première 
fois par Kirkendall et Smigelskas [1]. L'expérience a été réalisée de 
la manière suivante. Sur les faces latérales d’une barre de laiton 
a (30 % Zn, 70 % Cu), on fixait un certain nombre de minces fils 
de molybdène (7) dont les extrémités dépassaient la périphérie du 


Interface après 
diffusion 


Fig. 17. L'ellet Kirkendall- 


a — schéma du montage expérimental: 1 — laiton — cuivre, 3 — fils de marquage: 
b — positions réalisables =) de L'interface après diffusion. 


barreau (fig. 17). Ensuite les faces latérales de la barre sur lesquelles 
se trouvaient attachés les fils de molybdène étaient recouvertes 
d'une couche de cuivre; l'ensemble a été alors soumis à un recuit 
diffusionnel. Après recuit l’étude de ces échantillons montra que les 
rangées de fils de molybdène se rapprochent les unes des autres d’une 
distance proportionnelle à la racine carrée de la durée de la diffu- 
sion à une température donnée. Le rapprochement mutuel des fils 
de molybdène de marquage (les marques) que l’on observait était 
beaucoup plus grand que le déplacement que l’on aurait observé si 
le processus se réduisait à une diffusion du cuivre dans le laiton don- 
nant lieu à une substitution d'atomes de zinc par des atomes de cui- 
vre. Ainsi le déplacement des marques que l’on observait dans ces 
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expériences ne pouvait s’interpréter que par une différence des coeffi- 
cients de diffusion des atomes de cuivre et de zinc dans le laiton; 
à l'interface du laiton et du cuivre apparaissent deux flux de parti- 
cules d’atomes de zinc jzn et d’atomes de cuivre jcu, tels que 
Jzn > Jcu- 

Du fait de l'inégalité des flux de particules, le volume de la zone 
de diffusion, englobant l'interface, varie de telle sorte que du côté 
de la couche de cuivre de nouveaux plans atomiques se forment et 
l'interface cuivre-laiton se déplace à l’intérieur de la masse de la 
barre de laiton. La possibilité de la formation d’une couche riche 
en défauts doit donc être exclue. Il est à noter que dans ces expé- 
riences on observe un véritable déplacement de l'interface toute entiè- 
re avec toutes les particules étrangères qui s’y trouvent. De ce fait 
les fils de molybdène suivent l'interface et jouent aussi le rôle de 
marques inertes par rapport au système. 

La migration des interfaces dans l'effet de diffusion de Kirken- 
dall a été par la suite démontrée d’une façon particulièrement frap- 
pante dans les expériences de Da Silva et de Mehl [12]. Ces chercheurs 
disposaient sur l’interface entre le cuivre et le laiton une mince 
feuille métallique de forme triangulaire. Lors du processus de diffu- 
sion à haute température, la diffusion mutuelle des atomes de cuivre 
et de zinc ne se manifestait que près d'un sommet du triangle métal- 
lique et était absente là où la feuille métallique isolait les deux 
constituants. Après recuit on observait que la pointe du triangle 
était incurvée vers le laiton, la surface restante de la feuille de molyb- 
dène fixant la position initiale de l'interface. 

L'effet Kirkendall a été observé dans le cas de différents alliages 
19], et dans tous les cas les marques se déplaçaient dans le sens du 
matériau dont la température de fusion était plus basse. 

La principale condition de l'apparition de l'effet Kirkendall est 
la différence des coefficients de diffusion des différents constituants 
d'un système à plusieurs constituants. En se plaçant au point de vue 
de la théorie microcsopique de la diffusion l'existence de l'effet 
Kirkendall ne peut se manifester que dans le cas où la diffusion 
procède par un mécanisme lacunaire, un mécanisme par interstitiels 
ou par migration le long des joints entre les grains. Dans le cas d'un 
mécanisme d'échange ou de permutation circulaire des atomes de 
deux espèces, un flux résultant d’une espèce ne peut pas apparaître 
et aucun déplacement de l'interface ne peut donc se produire. 

Dans le cas d'un mécanisme lacunaire, comme c’est le cas du 
système cuivre-laiton, l'échange de place se fait plus facilement 
entre les lacunes et les atomes de zinc qu'entre les lacunes et les 
atomes de cuivre. Ceci détermine la prédominance du flux d’atomes 
de zinc vers le cuivre sur le flux inverse d’atomes de cuivre vers le 
laiton. D'autre part, puisque le processus de migration des atomes 
via les lacunes s accompagne d’une migration de ces lacunes en sens 
inverse, le flux de lacunes dirigé du cuivre vers le laiton compense le 
flux d’atomes allant du laiton vers le cuivre. 
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Une étude quantitative de l'effet Kirkendall a éte entreprise par 
Darken [13] qui utilisa pour cela la notion de coefficients partiels 
de diffusion dans les systèmes à plusieurs constituants. ainsi que les 
relations de la thermodynamique que nous avons indiquées ci-dessus. 

Considérons un système à deux constituants AB qui se caractérise 
par les coefficients de diffusion partiels D, et DR et les concentra- 
tions V, et VE des constituants à l'interface. Supposons que l'in- 
terface se déplace par effet Kirkendall à une vitesse v. On peut décrire 
alors les flux d'atomes des constituants à travers l'interface à l’aide 
des deux équations différentielles : 


ja = (1II,102) 
ave 
JB = — D —— + UuNs. (111,103) 


Si simultanément la deuxième loi de Fick reste valable, on peut 
poser : 


ON oN 

A = (Da A _ vN) , (I11,104) 
oN fe) oN . 

FR à (D, me —vNs). uñ,105) 


Comme en chaque point du système considéré V, + Np = N — 
= const, par addition des équations (111,104) et (111,105) on obtient : 


) à 
Na Ns)=0= 7 (Da 
et après intégration 


Die + De —vN =B. (111,407) 


EN a 


278 2B-—vN), (111,106) 


Na LONB _ Oety— 0. 


| pour z= +o, == 
Il en résulte que B = 0, etl 
v= + (Da PA + De 28). (LII,108) 
Comme d'autre part a = — va cette dernière équation s écrit: 
1 ON 
v=(Da—Ds)- A =(Da— D») TA (111,109) 


avec YA — 743 En portant (111,109) dans (111,104) ou (111,105), il 
vient : 


ON », 0 NA, 
TRE = (Da. s(1— va, 8) + De, À YA. B] 9 = E }- (111,110) 
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L'expression entre crochets représente le coefficient effectif 


d'hétérodiffusion D que l’on détermine usuellement dans les études 
expérimentales de la diffusion dans les alliages binaires : 


D= Da, 8 (1 — Ya, 8) + Ds, YA, 8- (111,111) 


Le coefficient D dépend aussi bien des valeurs des coefficients de 
diffusion partiels que du rapport des concentrations des constituants 
de l’alliage et caractérise la vitesse du flux de diffusion rapportée à 
la section du système où les flux opposés des deux constituants sont 
égaux (plan de Matano). 

C'est également la différence des coefficients partiels de diffusion 
qui détermine le processus de l'apparition des pores dans les alliages. 
Ce dernier problème présente une grande importance pratique. On 
trouvera de plus amples détails de ces différents problèmes dans la 
monographie de Guégousine [141]. 


S 9. L’effet Frenkel 


Dans le cas du mécanisme lacunaire de la diffusion une différence 
entre les coefficients partiels des constituants d’un alliage peut don- 
ner lieu non seulement à un déplacement de l'interface de deux allia- 
ges (ou de deux solutions solides) différents, mais aussi à l'apparition 
d'un excédent de lacunes dans la région de l'alliage, voisine de l’in- 
terface, dont les atomes possèdent une plus grande mobilité. La 
coagulation ultérieure de ces lacunes excédentaires donne naissance 
à des pores. Ce processus de formation des pores déterminé par la 
diffusion, connu sous le nom d'effet Frenkel [15] résulte de la migra- 
tion de lacunes dans un sens opposé à celui de la migration par diffu- 
sion des atomes à travers l'interface entre deux alliages. 

Conformément au mécanisme lacunaire de l’autodiffusion des 
atomes d’un alliage, le flux de diffusion peut s’écrire comme suit [16]: 


j = DVN,—IDAN à + DiNs] VNo + No (D4za — Dire) VNA, 
(I11,112) 
NV, et V3 représentent les concentrations relatives de A et de B, 
N, et D,. la concentration et le coefficient de diffusion des lacunes: 
DA — D'Noxa et Ds — DYN,r8 sont les coefficients d'hétérodif- 
fusion des atomes À et B; D et D} les coefficients de diffusion des 
lacunes respectivement dans A et B purs; 


s=1- ÈS TA, (111,443) 


wa, = Ras +kTInNiget Rap est le travail qu'il faut 
dépenser pour éloigner à l'infini un atome de AB. 
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L’équation (111,112) montre que le flux de lacunes j est formé de 
deux flux j’ et j”: 


j = OT VAN. (111,114) 
= (Da — De)VN A (111,115) 


On peut noter que : flux j'" 0 seulement lorsque D, = De 
et subsiste même lorsqu'il n'existe aucun gradient de concentration 
des lacunes (c’est-à-dire lorsque AN, = 0). L'existence du flux j’’ 
provoque une sursaturation de lacunes dans l’alliage qui perd plus 
d’atomes qu’il n’en gagne et ceci entraîne la formation des pores 
par diffusion. 

Bien que l'effet Frenkel soit déterminé par les mêmes causes que 
l'effet Kirkendall, notamment par une différence de valeurs des 
coefficients de diffusion partiels, ces deux effets subsistent simultané- 
ment et se font concurrence ; er effet le maximum de déplacement de 
l'interface (effet Kirkendall) se produit lorsque la porosité due à la 
diffusion ne se manifeste pas et inversement l'intensité de l'effet 
Frenkel est maximum lorsque l'interface ne se déplace pas. 

Outre la formation des pores, que l’on attribue à l'effet Frenkel 
dit direct, on peut observer dans les alliages et les solutions solides 
où la diffusion procède par le mécanisme lacunaire, un effet Frenkel 
dit inverse [16] qui consiste en ce qu’une inégalité des coefficients 
de diffusion partiels entraîne une diffusion « un hill », allant dans 
un sens contraire à celui du gradient de concentration. En effet 
dans le cas d’un mécanisme lacunaire, les flux d'atomes À et B 
d’hétérodiffusion peuvent être exprimés sous la forme suivante [16]: 


ja = — DU NaVNo + NoxaVN a), (111,416) 
jB= —DS[—-NaeVN,+ Nez VNs] (111,417) 


Ces deux équations montrent que s’il existe un gradient de con- 
centration des lacunes (dû, par exemple, à une porosité de l'alliage). 
les flux j, et j8 peuvent être différents en valeur absolue même si 
la répartition des atomes A et B est homogène (VW, = 0, VW = 0) 
et ceci donne lieu à une diffusion qui rend la cemposition de l’allia- 
ge inhomogène. 

On trouvera une étude détaillée de Ja théorie de la formation des 
pores par suite d’un processus de diffusion, ainsi qu'une revue des 

résultats expérimentaux dans la monographie de J. Guégousine [17]. 


$ 10. La diffusion chimique 


Jusqu'à présent on n’a considéré que le cas où le processus de dif- 
fusion dans les corps solides ne donnait lieu qu'à une variation de 
la concentration du corps diffusant au sein du solide jouant le rôle 
de solvant. On admettait que du fait de la diffusion il ne pouvait se 
former que des solutions solides de substitution ou des solutions 
solides interstitielles, ce qui ne modifie ni la structure cristalline 
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du solide, ni ses propriétés fondamentales. Cependant, parfois les 
processus de diffusion font apparaître dans la région concernée une 
nouvelle phase, ayant une structure cristalline et des propriétés 
nouvelles. Pour qu’une nouvelle phase puisse apparaître, l’une des 
conditions suivantes doit être remplie: 1) les atomes du corps qui 
diffuse et les atomes du cristal ont des affinités électroniques ou des 
valeurs d'électronégativité suffisamment différentes. Si la différence 
des valeurs de ces caractéristiques est suffisamment importante un 
composé chimique à liaison ionique peut apparaître ; 2) les atomes 
de deux corps ont des électrons de valence se trouvant dans un même 
état électronique (par exemple, des états s ou p) tel que le critère. 
de la liaison « semi-conductrice » soit satisfait [23]: dans ce cas, 
dans la zone de diffusion peut se former un composé intermétallique 
du type semi-conducteur (AÏIBV, ATBVI, etc.) ; 3) s’il existe un rap- 
port déterminé entre le nombre d'électrons de valence et le nombre 
d’atomes dans une cellule élémentaire du cristal d’un alliage faisant 
partie des « composés électroniques » de Hume-Rothery, ce sont ces. 
phases particulières qui apparaîtront dans la zone de diffusion [191]. 

Cette énumération ne concerne que des cas limites de la formation 
de nouvelles phases d’un type bien déterminé. Dans les conditions 
expérimentales réelles des phases intermédiaires d'un type plus com- 
plexe peuvent fort bien se former. Dans tous les cas l'apparition 
d’une nouvelle phase entraîne toujours un ralentissement du proces- 
sus de diffusion et ce, pour deux raisons: 1) le flux d’atomes diffu- 
sants <e trouve réduit du fait que ces atomes entrent en réaction avec 
les atomes du cristal pour former une nouvelle phase ; 2) l'épaisseur 
de la couche de la nouvelle phase que les atomes diffusants doivent 
traverser pour pénétrer dans le cristal augmente constamment avec 
le temps. 

Une étude théorique de la diffusion chimique présente un certain 
nombre de difficultés. Ce problème a été traité pour la premitre 
fois par J. Frenkel et M. Serguéev [20]. Posons que lors de la diffu- 
sion mutuelle de deux métaux À et B il se forme un composé inter- 


A NY B 


Fig. 18. Schéma illustrant 
le mécanisme de la diffusion IN 
réactionnelle. 


métallique de formule A,B,, (fig. 18). Dans le cas général une telle 
diffusion peut conduire à la formation de toute une série de solutions 
solides : 1) de B dans À, 2) de B dans A,B,,, 3) de A dans A,B,, et 
4) de A dans B. Supposons pour commencer que le processus de diffu- 
sion ne conduit qu'à la formation à l'interface des métaux A et B 
du composé intermétallique A,B,,, ce qui signifie que nous négligeons 
les processus de formation des solutions solides. Dans ce dernier cas 
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le mécanisme de formation du composé intermétallique se réduit à 
la diffusion d'atomes À et B à travers la couche du composé A,B,, 
déjà formé ; ces atomes réagissent entre eux aux interfaces et donnent 
naissance à de nouvelles couches A,B,,. On admet donc qu’à l’inté- 
rieur de la couche du composé formé ni les atomes A ni les atomes B 
ne peuvent s'accumuler. Les déplacements que subissent les frontières 
de la couche A,B,, du côté A et du côté B au bout d’un temps ft 
peuvent être posés égaux à: 


za = ka V Dat, (111,118) 
zB = KB V Dnt, (111,119) 


D, et D3 sont les coefficients de diffusion des atomes A et B à tra- 
vers la couche du composé A,B,,, kA et kB, des coefficients numé- 
riques. L'accroissement de l’épaisseur de la couche du composé inter- 
métallique en fonction du temps est donné alors par l’équation: 


Az=(kaV Di+ke V Ds) V1. (111,120) 
Cette formule montre que l'épaisseur de la couche du composé qui 
se forme est proportionnelle à la racine carrée du temps. C’est pré- 
cisément cette loi parabolique de la croissance d’une couche de com- 
posé qui se forme par diffusion chimique que l’on observe dans le 
cas plus général où ce processus s'accompagne de la formation des 
solutions solides. 
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CHAPITRE IV 


QUELQUES PROBLÈMES PARTICULIERS DE LA THÉORIE 
DE LA DIFFUSION DANS LES SEMI-CONDUCTEURS 


$ 1. Influence exercée par les complexes formés 
sur la vitesse de diffusion des impuretés 
dans les semi-conducteurs 


La théorie de l’autodiffusion et de l'hétérodiffusion dans les 
corps solides qui a été exposée au chapitre précédent ne tient aucun 
compte de la charge électrique portée par les particules diffusantes 
et néglige donc les interactions qui se manifestent entre elles. Cepen- 
dant les interactions entre les différentes sortes d'impuretés, ainsi 
qu'entre les atomes d'impuretés et les défauts ponctuels (lacunes) du 
réseau cristallin peuvent exercer une grande influence sur la diffu- 
sion des impuretés dans les semi-conducteurs. Le cas de la diffusion 
simultanée de donneurs et d’accepteurs dont les particules portent 
des charges de signe contraire présente un intérêt particulier. L'inter- 
action coulombienne entre ces ions peut éventuellement donner lieu 
à la formation des complexes métastables dont la présence modifie 
Ja vitesse de diffusion et exerce une influence sur les processus de 
dispersion des porteurs de charges mobiles dans les semi-conducteurs. 

La formation de complexes peut résulter également d’une défor- 
mation élastique du réseau; pour que cette déformation soit aussi 
petite que possible, il est nécessaire que les impuretés qui en sont 
la cause se rapprochent les unes des autres et s'associent en com- 
plexes. Reiss, Fuller et Morin ont développé la théorie des processus 
d'interaction et de formation de complexes accompagnant la diffu- 
sion des impuretés dans les semi-conducteurs [1]. 

Considérons un semi-conducteur de type p dans lequel diffuse 
une impureté de type donneur. Désignons par W, la concentration de 
l’accepteur uniformément réparti dans le semi-conducteur, par 
Nu (x), la concentration du donneur en un point x, par P (x) la 
concentration des paires d’ions V£ et N# (complexes). La concentra- 
tion de donneurs libres (non liés en complexes) est donc V, — P. Si 
l'on admet que la loi de Fick reste applicable dans le cas considéré, 
le flux d'ions qui diffusent s'exprimera par: 


. Na—P 
j=— DC), (IV,1) 


D, est le coefficient de diffusion des donneurs libres (en l'absence de 
complexes). 
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En admettant qu'entre les ions libres et les ions liés en paires 
s'établit un équilibre dynamique, on peut appliquer la loi d'action 
des masses et exprimer la grandeur variable P (x) en fonction de 
N, et de Nu: 


P 
Wa=PWa=p) — À (D), av) 


K (T) est indépendante de la concentration et n’est qu’une fonction 
de la température. Après quelques transformations cette équation 
devient : 


(Na P)= + Na—No— rT ]+ 


+1 Na Nat | Na 
FDL, AV,3 


En portant (1V,3) dans (1V,1) on obtient: 
j= De (IV,4) 


Oz ? 


où 
[ES 4 4 
pm], 7 tete) | 
| VA) ++ 


Ceci montre que dans le cas où les donneurs et les accepteurs sont 
susceptibles de former des complexes, le coefficient de diffusion 
devient fonction de la concentration des donneurs et des accepteurs, 
ainsi que de la constante d'équilibre (donc de l'énergie libre de la 
formation des complexes). 

Considérons deux cas particuliers. 

1. Na = N,. Dans ce cas l’équation (I1V,5) donne: 


(IV,5) 


TT | 
D= 1 + — TO — | (1V,6) 
L Ven + K(D 


L'équation (IV,3) devient alors 
1 : 1 N 
Ne—P+ = V metre (V,7) 
En portant le premier membre de (1V,7) dans (1V,6) on a 


D 4 
DR 1+ pri]. (V,8) 


En excluant X (T) de (IV,8) et usant de la relation (1V,2) on 
arrive à la relation suivante entre le coefficient de diffusion des 
donneurs et le taux de leur association avec les accepteurs : 


D=— RU+RE) (V,9) 


Dans le cas d’un taux d'association important, P & N, et 


=. (IV,40) 


2. Na < Na On peut alors négliger Na devant NV, dans (1V,5), 
ce qui donne: 


Do 
D= Or (1V,11) 


Or, comme dans le cas d’un taux d'association important le pro- 
duit X (T) N, peut atteindre une valeur suffisamment grande, on 
voit que la valeur de D peut en être rendue très faible. 

Une étude de l'influence des complexes sur la diffusion des impu- 
retés dans les semi-conducteurs a été ultérieurement reprise par 
V. Vaskine [2]. 11 a trouvé des solutions approchées aux équations 
décrivant la diffusion de deux impuretés dans les conditions d’un 
taux de formation de complexes faible et important (X = 0) et pour 
différentes conditions aux limites. Les solutions obtenues ont permis 
de donner les représentations analytiques suivantes de la répartition 
de la concentration des impuretés (dans le cas où le coefficient de 
diffusion des complexes est petit par rapport aux coefficients de 
diffusion de deux impuretés considérés comme indépendants). 

1. Diffusion d’une impureté A dans un semi-conducteur dopé 
uniformément par l' impureté B jusqu’ au niveau Vpo. L'impureté A 
diffuse à partir d’une source de niveau constant N\0, et l’impureté B 
ne s’évapore pas du solide. Dans le cas où le taux de formation des 
complexes est petit, on trouve: 


Na=Nao (1 + Te ) fe — (1V,12) 


(7) NB 
V + 


Ne = Npo [1+ QE ( erfc1d— d—1 erfcA) |. (V,18) 


où d? — D . L'allure de la répartition des impuretés est représen- 
tée sur la Be. 19. 
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Ces résultats montrent que la formation des complexes fait accroi- 
tre la solubilité de l’impureté A et réduit pour ainsi dire son coeffi- 
cient de diffusion. Simultanément la concentration de l’impureté B 


s’en trouve accrue à l'interface Vg(0) = Vo (1 + RTS 5 et il 


Fi g. 19. Répartition de l’impureté À (a) et de l’impureté B (b) dans le cas 
d’une faible concentration de complexes. 


apparaît un minimum de la concentration de cette impureté en un 
point À, dont la position dépend de d selon la relation 
22e 
A — — —1 e° 
2. Diffusion simultanée de deux impuretés À et B à partir des 


sources constantes 10 et NV po. 
Lorsque d — 1 on trouve 


N =No[1+ "2 erfc? À — 


(IV,14) 


2 —— 2 — 
7= À exp (— A) erfc À 
2 ; 
—Lexp(—24)+<erfca) |. (1V,15) 


N 2 
Na = Npo | 1+ 2 (erfe?n— = exp (— 1?) erfci— 


— L exp (— 242) + < erfca) |. (1V,16) 


Lorsque d < 1, les résultats sont 


NpoN 
ee Eee V= exp (— À?) + 
_ a+ exp (—3) |, (IV,17) 
… NB0N 10 _ 
N= se F1 VE + d) erfc 1 — — derfcd |]. (1V,18) 
3. Cas extrême d’un fort taux de formation des complexes (une 


des impuretés est presque entièrement liée en complexes). Lorsque 
l’impureté A diffuse d’une source constante V0 dans un semi-con- 
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ducteur dopé à un niveau Vpo par l’impureté B qui ne s'évapore 
pas lors de la diffusion. La répartition des impuretés est alors: 


Ny= Nai+Nao(1— Javech<ho MN =0aveci> os (1V,19) 


erf A9 
Np=Npaveci <h, N3= No (1— re 


] avec À > A. (1V,20) 


Dans ces équations 
Npo €XP(— AG?) 
Va hoderfchod ? 


À, peut être déterminé à l’aide de la relation: 


Npi= 


exp(—A$(42—1)Jerflo Nu 
d erfc Àod = No ° 


L'allure qualitative des répartitions des impuretés décrites par 
les équations (1V,19) et (1V,20) est représentée sur la fig. 20. 

De même que dans le cas d’un faible taux de formation de com- 
plexes, on observe ici un accroissement de la concentration superficielle 


INA 
Na (0) 


À 
N8o £ À 


Fig. 20. Représentation qualitative du 

caractère de la répartition des impuretés 

A (a) et B (b) dans le cas où la concentration £ 
des complexes est importante. gs 


0) 


No 1 


b 


de À, qui exerce une action sur la concentration des complexes for- 
més. Simultanément la concentration de l’impureté B croît à l'in- 
terface du fait de l’établissement d'un flux de cette impureté vers 
la zone de formation des complexes. Cependant, tandis que dans le 
cas où le taux de formation des complexes est faible on n'observera 
qu'un faible accroissement de la pente de la courbe décrivant la 
répartition de l’'impureté A et un minimum peu prononcé de la ré- 
partition de l’impureté B, une formation intense des complexes 
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correspondant à À — 0 donne lieu à une brusque rupture de la courbe 
de répartition de A et de B au point À,. 

L'analyse mathématique des équations de diffusion avec forma- 
tion des complexes présentée dans [2] montre que leur présence fait 
apparaître les particularités suivantes: 1) la concentration totale 
d'impuretés croît dans la zone où se forment les complexes et dimi- 
nue dans la couche contiguë du semi-conducteur ; 2) le profil de la 
répartition des impuretés dans les semi-conducteurs est modifié. 
Lorsqu'une des impuretés est à l'origine uniformément répartie 
dans tout le volume du semi-conducteur, la formation ultérieure 
des complexes fait apparaître un minimum de concentration dans la 
répartition de cette impureté; la position et la profondeur de ce 
minimum dépendent de la constante de la réaction de formation du 
complexe ainsi que du rapport des coefficients de diffusion des deux 
impuretés. 

L'influence exercée par la présence de complexes devient notable 
lorsque les concentrations d'impuretés sont importantes et que l’éner- 
gie de formation des complexes est grande. Les évaluations présen- 
tées dans [2] montrent que pour que l'influence des complexes de- 
vienne notable il faut que M1 8 > X. Pour une concentration 
d'impuretés comprise entre 10-* et 10-* à une température de 1000 K, 
l'énergie de formation des complexes doit être de l’ordre de 0,4-1 eV. 

Nous avons déjà fait remarquer que les auteurs des travaux [1, 2] 
postulèrent que le coefficient de diffusion des complexes était petit 
par rapport à celui de toute impureté libre et qu’en conséquence on 
pouvait négliger la diffusion des complexes et simplifier la résolution 
des équations. Cependant on connaît des cas où le coefficient de dif- 
fusion des complexes est beaucoup plus grand que celui de l’impu- 
_reté libre. Une telle situation se réalise dans le cas du mécanisme 
lacunaire de la diffusion lorsque les atomes de l’impureté qui diffu- 
se forment avec les lacunes des complexes déterminés par l'attraction 
électrostatique des partenaires. Ce processus de formation des com- 
plexes «attire» les lacunes vers les atomes de l’impureté diffusée (ce 
qui augmente la probabilité de trouver une lacune à côté d'un atome 
de l'impureté) et ceci entraîne tout naturellement un accroissement 
du coefficient de diffusion de l’impureté. Le coefficient de diffusion 
des lacunes peut se trouver accru lorsque les lacunes s’associent entre 
elles, formant des bi- et des trilacunes. Dans ce cas le coefficient de 
diffusion des lacunes se trouve accru du fait de l’abaissement de la 
barrière de potentiel existant entre les lacunes et les atomes voisins, 
et ceci accroît la probabilité de migration des lacunes. 


$ 2. Influence des champs électriques internes 
sur la diffusion des impuretés 


Bien souvent à la diffusion des ions d’impuretés se superpose dans 
les semi-conducteurs une dérive de ces mêmes ions sous l’action des 
champs électriques qui s’y forment du fait de l’existence de poten- 
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tiels électrostatiques locaux. Un champ électrique de ce type existe, 
par exemple, dans toute jonction p-n, ainsi que dans les régions du 
cristal où la répartition de l’impureté est non uniforme. 

Bardeen, Brattain et Shockley [3] démontrèrent pour la première 
fois qu’il est indispensable de tenir compte de l'influence des champs 
électriques internes sur la diffusion des impuretés. Par la suite Reiss, 
Fuller et Morin [4], ainsi que Smits [5], appliquèrent les considéra- 
tions théoriques à la diffusion des impuretés dans le germanium et 
le silicium. 

Dans le cas le plus simple un champ électrique interne (à gra- 
dient) apparaît lors du processus même de la diffusion d’une impureté 
dans un semi-conducteur initialement homogène. L'apparition de 
ce champ tient au caractère ambipolaire de la diffusion ainsi qu'à 
la différence des coefficients de diffusion des ions de l’impureté et des 
porteurs de charge (électrons et trous) qui les accompagnent. Le 
coefficient de diffusion des porteurs de charge est notablement plus 
grand que celui des ions qui diffusent, et leurs charges sont de signe 
contraire par rapport à celles des ions; ces porteurs de charges devan- 
cent dans leur mouvement les ions qui diffusent. C’est cette diffé- 
rence des vitesses de diffusion des deux sortes de particules qui se 
trouve à l’origine de l’apparition d'un champ électrique, dont le 
sens est tel qu’il accélère le déplacement des ions et freine celui des 
électrons ou des trous. 

L'intensité du champ électrique E peut être déterminée en éga- 
lant deux flux de particules, par exemple, le flux d'ions accepteurs 
ja et celui des trous j,: 


ôp peE 
Jp — — D} (SE ET }- (1V,22) 


Dans ces équations D,, N,, D,, p représentent les coefficients de 
diffusion et les concentrations des ions accepteurs et des trous res- 
pectivement, e, la charge de l’électron. 

En tenant compte de l'équation d’électroneutralité p = N,+n 
et de la relation np = n? (nr; étant la concentration des porteurs 
intrinsèque), la valeur moyenne de l'intensité du champ s'exprime 
par la relation: 


= à (1V,23) 
En portant ([V,23) dans (IV,21): 
ôNà 
Ja = — D; ôz (1V,24) 


avec D = 2D, ; DS est le coefficient effectif de la diffusion et D,, 
le coefficient de diffusion caractérisant la migration diffusionnelle 
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de l impureté en l'absence de tout gradient de concentration (par 
exemple, diffusion à concentration constante). 

Zaromb [6] analyse un Cas plus général où le gradient d'un champ 
électrique apparaît du fait d’une répartition non uniforme d'une 
impureté dans le cristal initial ou encore lorsqu'on réalise la diffu- 
sion simultanée d'un donneur et d'un accepteur. Dans ce cas on 
devra prendre en considération les flux de particules suivants: 


ja = — Da (Se ALES CE ); (I1V,25) 
ja = — Da (ae ver ). (IV,26) 
În = — Dh (LE) , (1V,27) 
ÏÎp= — D (SE ôz De) (1V,28) 


En résolvant ce système d'équations pour le cas où aucun courant 
électrique ne circule dans le cristal, ce qui implique que ja + jp = 
= ja + jh, et en tenant compte de l'équation de l’électroneutralité 
du cristal et de la relation np = nf, on arrive à établir une expres- 
sion approchée de l'intensité moyenne du champ électrique 

— _ kT [ONa :, ÔNa) - 
EE 2nie ôz Ex J: (IV,29) 

Les signes + et — correspondent respectivement au cas où les 
gradients de concentration des donneurs et des accepteurs sont diri- 
gés dans le même sens ou en sens contraire. 

L'équation (1V,29) montre que le champ électrique dû à l’action 
simultanée des gradients de concentration des donneurs et des accep- 
teurs dirigés dans le même sens est plus faible, ou même dirigé en 
sens inverse que le champ dû au gradient de concentration d'une 
seule impureté diffusante et freine ainsi son déplacement. Si, par 
contre, les deux gradients de concentration sont opposés, le champ 
électrique qui apparaît est toujours plus grand que celui créé par le 
gradient de concentration d'une seule impureté et contribue ainsi 
à accélérer la diffusion. Lorsque la température croît, #7, le fait 
aussi et l'intensité du champ électrique diminue d’abord, puis dis- 
paraît lorsque n;, à Nuet n; © N4. 

Si nous portons le résultat (1V,29) dans (1V,25) et (1V,26) nous 
obtenons : 


ja= — Di 4 , (IV,30) 
| aNa 
Ja= — La = , (I1V,31) 
où 
…. Na Na ON l ONa . 
Dè = Da[(1+546) +36 | 0x |: (1V,32) 
EL Na Ns 0Na IN: , 
Da = De | (1+ 2n; 2n; x 0x [L (VI, 38) 


D et D? sont les coefficients de diffusion effectifs des ions donneurs 
et des accepteurs ionisés dans un semi-conducteur non homogène 
dans lequel règne un gradient de champ électrique. 

Les coefficients de diffusion effectifs D? et D£ dépendent de la 
concentration de l'impureté qui diffuse, du rapport des gradients 
de concentration des impuretés présentes, ainsi que de la concentra- 
tion intrinsèque des porteurs de charge. À mesure que la tempéra- 
ture augmente, n, croît brusquement et lorsque Æ — 0, les valeurs de 

a et DS tendent vers les valeurs de D, et D,, qui sont les coeffi- 
cients de diffusion des donneurs et des accepteurs dans des semi- 
conducteurs homogènes. 

Les premières études de l'influence des champs électriques sur la 
diffusion [6] étaient d’un caractère essentiellement qualitatif et ne 
permettaient pas de procéder à des calculs quantitatifs de la répar- 
tition des concentrations qui s’établissent en présence d’un champ 
électrique interne. Ce problème n’a pu être résolu que grâce aux cal- 
culs sur ordinateurs. C’est ainsi que Lehovec et Slobodskoy [7] 
trouvèrent la solution de l'équation de diffusion d’une impureté 
dans un semi-conducteur homogène. L’équation de diffusion est 
d'abord mise sous la forme: 


n+ (+4) +kek (duerp{— [TS  av,35 


4 


où 

Na z … n 

ni ? u— (2Dt)1/2 ’ F— (n2+4)1/2 ° 

k,et X, sont des constantes d'intégration que l’on détermine en fonc- 
tion des conditions aux limites. La solution numérique pour diffé- 
rentes valeurs de u comprises entre 0,5 et 3 a été obtenue à l’aide 


n —= 


F i g. 21. Courbes de répartition des con- 
centrations. 


1 
Courbe en pointillé — fonction erfc: courbe en trait  /U 
Plein — répartition calculée en tenant compte du 
champ électrique interne [7]. 
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d’une calculatrice électronique. La fig. 21 représente la distribution 
de l’impureté correspondant à u = 2. On voit que le graphique de la 
distribution ne peut être décrit par la fonction erfc que pour r € 1. 
Si on extrapole à u = 0 (c’est-à-dire jusqu’au point x = 0 à la 
surface du cristal) la courbe de la distribution correspondant à la 
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10 10° 0° ne 


F i g. 22. Relation entre n, et n.. 


Ligne en pointillé correspond au cas fd’un 
champ nul. 


0 10 20 530 402 


Fig. 23. Répartition de la concen- 
tration des donneurs lorsque n}, = 
= 100, pa = 10 (1) et 1 (2). 


Courbe s représente erfc À/V2. Courbe en 
pointillé représente Ics résultats de [31]. 


Fig. 24. Répartition de la con- 

centration des donneurs lorsque 

na, = 10 et pa = 1(1); courbe 2 
représente erfc À/1/ 3. 


Courbe en pointillé représente les résultats 
obtenus dans [311 


Fi g. 25. Répartition d’une impureté 
non compensée [9 
N= Np— Na N p,=1:10%* cm4, 
NA,=1,2-10% cm; n, x 1071 cm”*,; 
1—50, 2—84, 3—2, 4 — 1. 


fonction erfc, on détermine la concentration « apparente » à la sur- 
face du cristal z, dont la valeur est liée à la valeur réelle de la con- 
centration superficielle selon le graphique de la fig. 22. 

Show et Wells [8] ont donné une analyse de la diffusion d'un don- 
neur dans un semi-conducteur uniformément dopé par un accepteur. 
L’ intégration numérique sur ordinateur des équations différentielles 
a permis de calculer les courbes de répartition des deux impuretés ; 
les fig. 23 et 24 reproduisent quelques-uns des résultats ainsi obtenus. 

Klein et Beale (9] ont intégré sur ordinateur le système d'équa- 
tions différentielles décrivant la diffusion simultanée d'accepteurs 
et de donneurs. Les résultats obtenus pour différentes valeurs de »; 
sont représentés sur la fig. 25. Cette figure montre qu’à mesure qu’aug- 


mente la valeur du quotient ©, l'influence du champ électrique 


interne sur la courbe de répartition de l’impureté qui diffuse croît 
brusquement. 

C'est sans conteste dans les travaux de Vaskine [2,10] que l’on 
trouve l'analyse la plus poussée de l'influence des champs électri- 
ques internes sur les processus de diffusion des impuretés ; cette ana- 
lyse se fonde sur un système unifié d'équations de diffusion et de 

équation de Poisson. Utilisant différents procédés de calcul (méthode 
du champ moyen, calcul numérique sur ordinateurs, méthodes 
variationnelles) cet auteur a obtenu des solutions approchées de 
l'équation de diffusion d'une impureté pour différentes conditions 
aux limites, ainsi qu’une solution numérique approchée de l’équa- 
tion de diffusion correspondant aux cas d’une diffusion simultanée 
et celui d’une diffusion consécutive de deux impuretés. Sans entrer 
dans les détails de ces calculs, il est instructif d'en présenter les 
principaux résultats. 

a) Diffusion d'une seule impureté 

Dans le ças où une seule impureté diffuse dans un semi-conduc- 
teur intrinsèque, l'équation de diffusion s'écrit : 


À = div (Vn+znVy), (IV,35) 


zVn 


VV Zn 


L'équation exprimant le flux total de particules est alors: 


j= — (1 + | VA, (1V,36) 


V'n22 +4 ni 
n = m N étant la concentration de l’'impureté, :, la charge portée 
par les ions d’impureté (en unités de charge de l'électron), t = Df, 
Ÿ — ep, œ, le potentiel du champ interne. 

L’équation (1V,36) montre que le flux de diffusion se trouve 
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accru de (1 + —— ) fois, le maximum d'accroissement étant 
V 2n2+4 


de (1 + z) fois (le champ interne atteignant alors à la saturation). 
Il en résulte que dans les régions de forte concentration (#7 >> 1) l'im- 
pureté diffuse plus vite que dans les régions où la concentration est 
faible (7 < 1) ; c’est ce qui fait que la variation de la distribution de 
l'impureté y est plus forte. 

Dans le cas de la diffusion d'une impureté dans un semi-conduc- 
teur uniformément dopé, le flux de diffusion est représenté par l’équa- 
tion suivante : 


z2n 
= —[1 ———— | V,37 
j=—[t+ Verranps (V8) 
où Z, 2, représentent les charges, n et p, les concentrations des impu- 
retés (en unités ni). Dans le cas où zet z, sont de même signe, la situa- 
tion est la même que celle qui existe lorsqu'une impureté diffuse 
dans un semi-conducteur intrinsèque. Si le semi-conducteur a été 
préalablement dopé par une impureté de même signe que celle qui 
diffuse ensuite, il ne se produit qu'une réduction du champ électri- 
que interne et donc une diminution du flux de diffusion. 
Si, par contre, les charges z et z, sont de signes contraires et qu'il 
se forme lors de la diffusion une jonction p-n, ce qui signifie que 


en + ap = 0, 
et sur la jonction le champ atteint sa valeur maximum: 
Epa &— 5 Vn, (IV,38) 
le flux correspondant 
j=& HE Vn (1V,39) 


peut être notablement supérieur au flux dû au gradient de concentra- 
tion dans la région adjacente à la jonction. 

Le renforcement du flux de diffusion doit entraîner une diminu- 
tion du gradient de concentration de l’impureté dans la jonction p-n, 
et si cette concentration dans la région de la jonction est suffisam- 
ment grande (p © 1), il peut s'y former une marche (fig. 26). 

L'étude analytique montre donc que l’altération du profil de la 
répartition de l'impureté devient notable lorsque le flux de dérive 
(déterminé par un champ interne) commence à devenir prépondérant. 

Dans un semi-conducteur dégénéré, où une partie des atomes de 
l'impureté de dopage n’est pas ionisée, le flux de diffusion dû au 
champ est notablement plus faible que celui déterminé par le gra- 
dient de concentration. À mesure que la concentration de l’impureté 
diffusante diminue, la part du flux déterminé par le champ interne 
doit augmenter (puisque le pourcentage de l'impureté ionisée aug- 
mente alors), ce qui accroît le flux total. Cependant, si la concentra- 
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tion de l’impureté continue à diminuer, le flux de dérive dans le 
champ diminue puisque l'intensité du champ électrique le fait aus- 
si. La relation entre le flux de dérive et la concentration se caracté- 
risent par une courbe présentant un maximum (fig. 27). L'existence 


EN° 


We N 


Fig. 26. Courbe de répartition d'un Fig. 27. Relation entre le flux de 
donneur dans un cristal comportant dérive et la concentration de l’im- 
une jonction p-n. pureté. 
N, — dureté d'états des trous dans la ban- 
de de valence. 


d’une telle relation peut entraîner l'apparition d'une marche sur le 
profil de répartition de la concentration de l’impureté (fig. 28). 

b) Diffusion simultanée de plusieurs im- 
puretés 

Lorsque plusieurs impuretés diffusent simultanément le flux de 
chacune de ces impuretés déterminé par le champ interne dépend 
non seulement du gradient de distribution de cette impureté, mais 
également des champs créés par une répartition non uniforme de 
toutes les autres. Les impuretés qui diffusent lentement peuvent être 
concentrées dans une région moins étendue que celle occupée par 
l'impureté qui diffuse plus rapidement. Une concentration locale 
des impuretés diffusant lentement peut créer dans cette région du 
cristal un flux de dérive dans le champ supérieur au flux déterminé 
par le gradient de concentration de l’impureté qui diffuse ; ce flux 
de dérive peut être dirigé aussi bien dans le sens du gradient de con- 
centration de l'impureté que dans le sens contraire. Or, puisqu'en 
tout point la condition de continuité du flux doit être satisfaite 
l’existence d’un champ local ne peut que modifier la concentration 
de l’impureté diffusante dans la région concernée. Posons, par exem- 
ple, que dans une région du cristal, que nous désignerons par région 
TT, il existe un intense champ local dû au gradient de concentration 
de l’impureté qui diffuse lentement (fig. 29). Considérons le cas où 
le sens du champ interne est le même que celui dans lequel s'effectue 
la diffusion de l’impureté considérée. Dans la région ZI du cristal le 
flux d’atomes est principalement déterminé par le champ interne, 
tandis que dans les régions Z et ZIT, les flux d'atomes sont essen- 
tiellement diffusionnels. Puisque le flux sortant de la région ZI est 
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déterminé par l'existence d'un gradient de concentration et que le 
flux ne peut subir de discontinuité, la concentration de l’impureté à 
la frontière des régions ZI et III doit croître. D'autre part, dans la 
région J doit s’accroître le gradient de concentration qui fournit les 


N(zx) 
Ne 
L 
Fig. 28. Allure générale de la Fig. 29. Répartition du po- 
répartition d’une impureté dans tentiel œ (x). 


un semi-conducteur dégénéré. 


atomes pénétrant dans la région JJ ; la concentration de l’impureté à 
la frontière des régions J et ZI doit donc diminuer (fig. 30, a). 

Des considérations de ce genre permettent de conclure que dans 
le cas où le champ interne est dirigé dans un sens opposé à celui de 
la diffusion, on verra apparaître une répartition d'impureté comme 


N(X) 
N(2x) 


Fig. 30. Allure générale de la répartition d'une impureté dans le cas où dans 
a région 11 règne un champ électrique intense. 


a — le champ est dirigé dans 1e sens de la diffusion, b — le sens du champ est opposé au 
sens de la diffusion. 


celle de la fig. 30, b. Les variations de la concentration se produisant 
aux frontières seront inverses aux variations envisagées ci-dessus, 
SOit Ar,ir > rs, 117: 

Dans sa thèse [2] Vaskine a élaboré des procédés de résolution 
numérique et analytique des équations décrivant la diffusion simul- 
tanée ou consécutive de deux impuretés. Nous omettrons les déve- 
loppements mathématiques passablement ardus et nous nous con- 
tenterons de donner une analyse qualitative des résultats obtenus 
en les illustrant de graphiques. Nous commencerons par les résul- 
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tats des solutions analytiques et numériques du problème de la 
diffusion simultanée de deux impuretés caractérisées par les coeffi- 
cients de diffusion D, et D, avec D, © D.. En ayant recours à des 
variables sans dimensions lorsqu'on peut utiliser la relation de Boltz- 


mann (a = 75) , l'équation de la diffusion s'écrit : 
d° d d d 
Lines (nR)=0  OvAo 
avec 
MN p— 2 _ Di 
= = 7 €; d° — De 


On admet que les impuretés ne s'ionisent qu'une seule fois. 

Les fig. 31-33 représentent les résultats d’une solution numérique 
de l’équation de diffusion dans les cas où les ions des impuretés pos- 
sèdent des charges de même signe, de signes contraires et différentes 


14 À 2 2 4 6 8 10 12 142 


Fig. 31. Répartition de la concen- Fig. 32. Courbe de la répartition 

tration d’un donneur lors de sa diffu- d'un donneur après une diflusion si- 

sion simultanée avec un accepteur. multanée d’un donneur et d'un accep- 

= —1, d=01, no = 0,1: pet 1— 0: teur. 

014, 3—05: 4—1:5—2: 6 —5;: e=—1;, d=01; ns= 10; p.: 1—0; 
7 — 10. : 8 $ 5: J 0. 


D mms 
æ 


concentrations aux limites. Ainsi qu'on pouvait s’y attendre, l’im- 
pureté à grand coefficient de diffusion n'exerce qu'une faible influen- 
ce sur la répartition de la concentration de l’impureté à faible 
coefficient de diffusion. La répartition de la concentration de l’im- 
pureté rapide peut être subdivisée en deux régions: le domaine où la 
concentration varie rapidement en fonction de la profondeur de 
diffusion (diminution dans le cas où les charges des ions sont diffé- 
rentes et accroissement lorsque ces charges sont de même signe) et 
le domaine où la diffusion est libre. 

La fig. 34 montre le caractère qualitatif que porte la solution de 
l'équation de diffusion rz — f (À) pour le cas d’une diffusion simul- 
tanée de deux impuretés (7 et p) dans un solide semi-infini, à partir 
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de deux sources constantes dans le temps a, et b, (courbe 1); la 
courbe 2? de la fig. 34 correspond au cas de la diffusion d'une impure- 
té de type x à partir d’une source constante a&,, dans un semi-con- 
ducteur uniformément dopé à un niveau initial p,, par une impureté 


[4 4 1] {2 16 À À 


Fig. 33. Courbes de répartition de Fig. 34. Variation de la fonction 
la concentration d’un donneur après n (À). 
une diffusion simultanée d’un donneur 1—em +1(—1): 2—em —1 (+1) 


et d’un accepteur. 


= +1, d=01; n=1; Po: 1—0, 
2 —01:3—08:4— 1: 5—2:6 —5. 


de type p qui s'évapore, la frontière z = 0 étant une surface de con- 
nexion. Un examen de ces courbes révèle que si l’on tient compte du 
champ produit par le gradient de concentration de l'impureté p, 
la répartition de concentration de l’impureté r prend une allure 
toute différente. Les effets produits par les impuretés de signes con- 
traires sont eux-mêmes opposés. 

La fig. 35 montre le caractère qualitatif de la répartition des 
concentrations n» (À) lorsqu'une impureté de type p diffuse à partir 
d’une source constante b, dans un solide semi-infini uniformément 
dopé par une impureté de type n qui s’évapore lors de la diffusion, 
avec les conditions aux limites suivantes: 


n (0) —=0, p(0) = b, 


n (00) — n5, p (oo) = 0. 


La fig. 35 montre que si les charges portées par les ions n et p 
étaient de même signe, le champ créé par l’impureté p repousserait 
l’impureté x de la région où ce champ se manifeste. Lorsque les 
charges des ions sont de signes contraires, le champ créé par l'im- 
pureté p attire l’impureté z dans la région du cristal où ce champ se 
manifeste. Si les concentrations sont suffisamment grandes on peut 
observer un maximum dans la répartition de l’impureté n. 
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Considérons maintenant les résultats obtenus dans le cas de la 
diffusion consécutive de deux impuretés. La relation de Boltzmann 
ne peut pas être utilisée dans ce cas, aussi est-on obligé de chercher 


LD 


la solution d'équations à dérivées partielles : 


On __ 9 {On dv 

Op _ Ô { dp dÿ * 
x Ut Pr)» (V,42) 
ÿ= In #+epo+ Vin Fepof+4 (IV,43) 


avec t = D)t, d = Te , €, Signe relatif des charges des impuretés nr 


et p (e = 1 lorsque les charges sont de même signe, e = —1 lors- 
qu'elles sont de signes contraires). 


n(à) 


Fig. 35. Evaporation d'une impureté de 


type n. 
1—em—1,2—e= 1; courbe en pointillé repré- 
sente la rép artition résultante d'un donneur lorsque 

le ne renferme pas d’acceptours. 
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Si l'impureté nr diffuse après l’impureté p, et si la diffusion pro- 
cède à partir d'une source constante, les conditions initiales et les 
conditions aux limites sont les suivantes: 

n (0, T) = No; P (0, T) = Po; 


n(z, 0)=0, p(z,0)=pof (==) ; 


Î (7) est la répartition initiale de l’impureté caractérisée par une 
To 


profondeur caractéristique zo — ŸV to, z > (. 

Ün examen des solutions approchées des équations de diffusion, 
correspondant à différentes durées de la diffusion, permet de préci- 
ser l'influence qu'exerce l’impureté qui diffuse sur la répartition de 
l’autre impureté. Lorsque + < dx, le champ interne n'exerce sur la 
diffusion de l’impureté n qu une influence comparable à celle de son 


champ propre. Si TÈ> Po > , le champ créé par l’impureté de typen 


est notablement supérieur au champ propre du cristal. Par ailleurs, 
le champ dû à l’impureté rapide n’exerce aucune influence notable 


sur la diffusion de l’impureté lente p quel que soit le temps de la 
diffusion. 
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$ 3. Les interactions coulombiennes dans les processus 
de diffusion par le mécanisme lacunaire. Le coefficient 
de diffusion et le niveau du potentiel chimique 
dans les semi-conducteurs 


Dans la majorité des cas la diffusion dans Îles semi-conducteurs 
s'effectue grâce au déplacement des particules diffusantes d’une 
lacune à une autre. Du fait que dans les semi-conducteurs les lacunes 
portent souvent des charges électriques et que la concentration des 
lacunes électriquement actives dépend du niveau du potentiel chi- 
mique du semi-conducteur, on doit s attendre à ce que le coefficient 
de diffusion dépend, d’une part, du niveau du potentiel chimique 
des charges mobiles (électrons et trous) et d'autre part, de l'énergie 
des interactions coulombiennes des particules diffusantes et des 
lacunes. Ce problème a fait l'objet d'une étude due à Valenta et à 
Ramasastry [11] pour le cas de l’autodiffusion dans le germanium, 
et sous une forme plus générale a été traité par Swalin [12], qui a 
considéré la diffusion par le mécanisme lacunaire des impuretés 
dans les semi-conducteurs à réseau diamant. 

Les lacunes introduisent dans le spectre énergétique des électrons 
d'un semi-conducteur des niveaux locaux donneurs ou accepteurs. 
La concentration de ces niveaux locaux (qui est égal au nombre de 
lacunes chargées) dépend de la température du cristal et de la pré- 
sence d’impuretés électriquement actives. Désignons par V>, M2 
et N, les fractions molaires des lacunes chargées, des lacunes neutres 
et la fraction molaire totale de toutes les lacunes. La part relative 
des lacunes chargées existant dans un cristal à une température T 
s'exprime par la relation suivante: 


N, ue 0 IV,44 
1+exp £e E ] 


u représente le niveau du potentiel chimique (l'énergie de Fermi), 
E, l'énergie du niveau accepteur d’une lacune. Or, comme W, — 
— N$ + N;, on écrira: 


N> = N°exp [Eee Lee |. (EV,45) 


Introduisons dans nos calculs la probabilité p? de ce qu'un ion 
d'impureté se trouve à côté d’une lacune; mettons cette grandeur 


sous la forme: 
Po = pf + Pr! ([V,46) 


ps et p, sont les probabilités de ce qu'un ion d’impureté se trouve 

être le voisin d’une lacune neutre ou d'une lacune chargée. La proba- 

bilité de ce qu'un atome du réseau se trouve à côté d’une lacune 
9» e 

s'écrira : 


o — ZN,;, (1V,47) 
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où Z est la coordinance du réseau. En désignant par AU, l'énergie de 
formation d'une lacune à côté d’un atome du réseau et par AU, l’éner- 
gie de formation d’une lacune à côté d'un ion de l'impureté, on écrira 
par analogie avec l'équation (1V,47): 


pi = ZNSexp (— +) 


TT (IV,48) 
avec AU, — AU, — AU: (en négligeant la faible différence d’entro- 
pie existant entre ces deux états). 

Si tous les atomes de l'impureté sont ionisés on écrira de même: 


ps =2N3; exp (—<5)exp(— 5e), (IV,49) 


où AU. représente l’énergie de l'interaction électrostatique entre les 
Jacunes chargées et les ions chargés de l'impureté. En portant 
(1V,45) dans (1V,49), on a: 


ps = ZN£S exp (=) (1V,50) 


Or, puisque la concentration des lacunes neutres n’est fonction 
que de la température, elle est égale à : 


N° —exp ( — — exp ( — ÊPe | exp, (1V,51) 


AG, est l'énergie libre de formation d'une lacune, AS, l’entropie 
d'activation correspondante. En portant (1V,51) dans (1V,50) on 
obtient finalement : 


ps =Zexp( =) A 0) (1V,52) 
Po = Pe + p5 =Zexp(+ +) ex p(— IT a) x 
x [1+ exp (AÉ) ]. (1V,53) 


Etablissons maintenant une expression du coefficient de diffu- 
sion de l’impureté. Ainsi que nous l'avons indiqué au chapitre III, 
le coefficient de diffusion peut être représenté par une équation de 
la forme : 


D= =, (IV,54) 


où d'est la longueur du saut. f — p,vexp (— Fr): v, la fréquence des 


transitions, AU;, la variation de l'énergie libre, correspondant au 
travail requis pour qu'à température constante un atome passe de sa 
position d'équilibre au sommet de la barrière de potentiel. 


Pour les cristaux à structure diamant d vaut Æ a, a étant le 
paramètre du réseau. En utilisant l'équation (1V,53) on arrive à 
l'équation suivante du coefficient de diffusion : 

À | ASo+ AS; : | AU, + AUS+ AU ; 
D = + avexp (——} exp ( — — 75 —— | X 


x [1+exp (ET) |, (LV,55) 
AS, et AS; représentent respectivement l'entropie de formation 
d’une lacune et la variation d’entropie résultant de l’occupation 
d’une lacune par une particule diffusante (on néglige, vu leur petites- 
se, les termes S, et S.). 

Si on compare l'équation (1V,55) à la formule usuelle de Wert- 
Zener (ch. III), on constate qu'elle comporte deux termes nouveaux: 
1 +exp (ie) et exp (— 2) dont les valeurs dépendent de 
celles de u, E,, U. et U,. Ces paramètres énergétiques dépendent, 
eux, de la charge et du rayon ionique de l'impureté, ainsi que de la 
position du niveau de Fermi, et de celle du niveau accepteur créé 
par la lacune. Les valeurs numériques de ces différentes grandeurs 
peuvent être calculées à l’aide de formules connues. Ainsi, par exem- 
ple, l'énergie d'interaction coulombienne U, d'un ion d'impureté 
et d’une lacune peut être calculée à l’aide de la formule: 

AUe= +, (1V,56) 
où q, et g, sont les charges de la lacune et de l'ion d'impureté, x, la 
constante diélectrique du cristal. 

La réduction de l'énergie de formation des défauts AU, en un 
site voisin d’un atome d'impureté peut être évaluée en appliquant 
la formule de Friedel [13]. 

Pour faciliter la comparaison des résultats théoriques et expé- 
rimentaux on utilise fréquemment le rapport du coefficient de diffu- 
sion de l’impureté D, au coefficient d’autodiffusion Da. Pour les 
cristaux à réseau diamant le coefficient d’autodiffusion s'exprime 
par l'équation: 

ASo+ AS) AUs-L AU; 
Set OS) exp ( — AUTAUI 


1 
Daa. = + av exp ( CF 


}- (1V,57) 


Si on néglige la différence entre les valeurs de v pour la diffusion des 
atomes d’impureté et des atomes du cristal, on peut écrire: 


Di exp (—e) [exp (HE Ue |]. (1V,58) 


On peut donc en tirer une expression du coefficient d’autodiffu- 
sion tenant compte de la présence d'impuretés et de défauts ponctuels 
dans le cristal considéré. Les niveaux locaux créés par les impuretés et 
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les défauts déplacent le niveau de Fermi par rapport à sa position 
dans un semi-conducteur intrinsèque. La prise en compte de ce 
facteur permet d'exprimer le coefficient d'autodiffusion en fonction 
du niveau du potentiel chimique (c'est-à-dire de la position du ai- 
veau de Fermi). 


$ 4. Le mécanisme dissociatif de la diffusion 
dans les semi-conducteurs 


Outre les mécanismes de diffusion par les lacunes et par les sites 
interstitiels, on observe souvent dans les semi-conducteurs des pro- 
cessus de diffusion où les impuretés empruntent simultanément ces 
deux voies de diffusion. Dans ce dernier cas les ionsd'impuretés peu- 
vent diffuser avec des charges différentes, ce qui conduit à l’appa- 
rition de plusieurs flux de particules diffusantes ; ces différents flux 
étant dépendants les uns des autres, il se produit constamment des 
échanges de particules entre ces flux. Ce mécanisme particulier de la 
diffusion des impuretés pourrait être appelé mécanisme dissociatif. 
C'est par ce mécanisme que diffusent les atomes de cuivre dans le 
germanium, le silicium, et les composés AMIBV. L'étude du méca- 
nisme dissociatif de la diffusion du cuivre dans le germanium a 
été effectuée par Frank et Turnbull [14] et par Sturge [15]. Ce type 
de diffusion dans les composés AlIBV a fait l’objet de toute une 
série de recherches [16-20]. 

Nous commencerons par l'étude de la diffusion simultanée d'une 
impureté dans les lacunes et les sites interstitiels, mais sans tenir 
compte pour le moment des charges électriques portées par les parti- 
cules. Le passage d'une particule occupant un site normal dans un 
site interstitiel et vice versa peut être considéré comme une réaction 
telle que: 


A A+ V, (IV,59) 


où A‘ représente l'atome occupant un site normal et 4‘ l'atome en 
position interstitielle, V, une lacune. En désignant par N,, W, et 
N, les concentrations correspondantes des atomes d’impuretés et 
des lacunes, la réaction bimoléculaire donnant lieu à une variation 
avec le temps de la concentration des atomes d'impuretés occupant 
des lacunes, peut être caractérisée par l'équation [15]: 


TE ENN—N, (1V,60) 


où À — N,/NiN:, les primes servent à indiquer qu'il s’agit des 
concentrations d'équilibre des composantes de la réaction; +, la 
constante de temps. Une équation analogue serait valable pour la 
variation en fonction du temps de la concentration des atomes dans 
les sites interstitiels. Lorsqu'on utilise ces équations on admet que 
les concentrations d'équilibre aussi bien que la constante de temps 
dépendent uniquement de la température. 
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En règle générale le coefficient de diffusion des impuretés diffu- 
sant par le mécanisme lacunaire D, est notablement plus petit que 
le coefficient de diffusion correspondant à la migration par les sites 
interstitiels D;. C'est pour cette raison que dans l'étude [15] on 
néglige le flux d’atomes progressant par les lacunes et dans le cas 
unidimensionnel l'équation de diffusion des atomes d’impureté et 
des lacunes s'écrit sous la forme suivante: 


0 ON? 
= Wi+N)=Di—., (1V,61) 
No NN) = Do + Ko (No — No), (IV,62) 


D, est le coefficient de diffusion des lacunes, Æ, une constante carac- 
térisant la vitesse de production des lacunes au sein du cristal en 
supposant toutefois que la réaction correspondante est monomolécu- 
aire. 

Les équations (1V,60)-(1V,62) sont trop difficiles à résoudre dans 
leur forme générale, aussi dans [15] on considère quelques cas parti- 
culiers. On admet tout d’abord que la réaction (1V,59) atteint ins- 
tantanément en tout point son état d'équilibre (t — 0). Dans cette 
hypothèse deux cas doivent être distingués: 1) la constante X, est 
tellement grande que la concentration des lacunes V, ne peut pas 
notablement se distinguer de sa valeur d'équilibre W;, de sorte 
que le processus de diffusion n’est limité que par la vitesse de diffu- 
sion interstitielle des atomes; 2) la constante Æ, est très petite; 
c'est ce qui se produit lorsque la source principale de production des 
lacunes est la surface de cristal. En posant t — 0, on ramène les 
équations (1V,61) et (1V,62) à la forme usuelle des équations de 
Fick, dans lesquelles les coefficients de diffusion effectifs sont res- 
pectivement égaux à: 


N'D; 


D, MEN! (1V,63) 
N° Do 
De (1V,64) 


Lorsque la constante À, a une valeur se situant entre les valeurs 
considérées ci-dessus, la solution devient notablement plus compli- 
quée (voir par exemple [14]). 

Dans ce qui vient d’être dit, on n'a pas envisagé la possibilité 
de ce que les particules qui diffusent tant via les lacunes, que via les 
sites interstitiels, peuvent se trouver dans des états d’ionisation 
différents. Si l’on tient compte de cette possibilité on se heurte à 
un problème considérablement plus difficile à résoudre, puisqu'alors 
apparaissent de nouveaux flux de particules portant des charges 
différentes dont les coefficients de diffusion sont différents; par 
ailleurs, on doit tenir également compte de ce que les concentrations 
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des particules de charges différentes dépendent de la position du 
niveau de Fermi. Or, comme la position du niveau de Fermi dépend 
à son tour de la concentration d’impureté et que la répartition de 
celle-ci n’est pas uniforme du fait même de la diffusion, il existe une 
corrélation complexe entre le coefficient de diffusion, le niveau du 
potentiel chimique et la concentration de l’impureté qui diffuse. Il 
va de soi que la répartition de la concentration de l'impureté ne 
peut pas présenter un caractère monotone. Cependant l'influence 
d'une concentration variable peut être éliminée si l’on utilise la 
méthode de diffusion à concentration constante [20]: on commence 
par un dopage à saturation du cristal avec l’impureté choisie, puis 
après diffusion on étudie la nouvelle répartition des atomes (par le 
procédé des atomes marqués). Dans ce cas la répartition de l’impu- 
reté après diffusion peut être décrite par les équations de Fick. où 
le coefficient de diffusion est constant et dont la valeur ne dépend 
que de la concentration préétablie. 

A titre d'exemple d’un cas où le coefficient de diffusion dépend 
de la concentration étant donné le mécanisme dissociatif de la diffu- 
sion d'une impureté pouvant former des ions portant des charges 
différentes, nous considérerons la diffusion du zinc dans les arseniu- 
res de gallium et d’indium. 

Chang et Pearson [18] qui ont étudié la variation du coefficient 
de diffusion du zinc dans GaAs postulèrent que: 1) dans l’arséniure 
de gallium les atomes de Zn occupent de préférence les lacunes du 
réseau partiel du gallium et s’y trouvent à l’état d’atomes neutres 
ou d'ions négatifs portant une seule charge ; ces ions sont en équilibre 
avec les autres impuretés ionisées ; 2) une petite partie des atomes de 
Zn se trouvent dans des sites interstitiels sous forme d'ions positifs 
doublement ionisés ; 3) les lacunes du réseau partiel du gallium sont 
neutres et leur concentration se trouve constamment en équilibre ; 
4) le zinc diffuse aussi bien par les lacunes que par les sites intersti- 
tiels ; lorsque la concentration du zinc devient importante la dif- 
fusion s'effectue principalement par le mécanisme interstitiel. 

Lorsque la diffusion procède simultanément par les lacunes et 
les sites interstitiels, l'équation de diffusion s'écrit : 


ON ON; 
ot — 07 (2: Ôx L+D,< CE ne), (LV,65) 


où V est la concentration totale du zinc. N—=N,;+N.zN.,, 
N, = N°f*. En utilisant un coefficient de diffusion effectif : 


ON ; ON 
Der. = Di = + D — 


SON (1V,66) 


et en remarquant que le flux de diffusion par les sites interstitiels 


N 
prédomine, soit D; = 92 Ta S D on obtient : 


ÔNs 
à Le ? 
ON; 


Dett. =D; — "ON 


(1V,67) 
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Les transitions des particules de zinc entre les sites vacants et les 
sites interstitiels peuvent être représentées sous forme d’une réaction 
telle que 


Zn?++ Vie Zn- + 3e*. (1V,68) 
Appliquons à cette réaction la loi d'action des masses : 
Na= (IN) (vpŸ Nr, (1,69) 


k, est l’inverse de la constante d’équilibre, V9, la concentration des 
lacunes dans le réseau partiel du gallium, p, la concentration de 
trous, y le coefficient d'activité que l'on introduit pour pouvoir 
tenir compte du degré de dégénérescence du gaz électronique. Dans 
la région extrinsèque N © n; et la condition de la neutralité électri- 
que du cristal se réduit à N- = p. En portant cette dernière égalité 
dans (1V,69) et en tenant compte de la variation de y avec p (ou 
N°), ainsi que de celle de V- de la concentration totale du zinc, on 


peut établir l'expression suivante de la dérivée partielle 24 déter- 
minant la relation entre le coefficient de diffusion et la concentration 
(voir [18]): 


= ae LT (NP Le + 3° (v-) SN |: (1V,70) 


En portant (1V,70) dans (1V,67) on obtient après quelques trans- 
formations : 


4 
Den =K[ GE 1ri14+ 86], (1,71) 
… - __ôInN- __0lny 
où À — k.D,/N3, F = 5h N et G= Ex: 


D'autre part la concentration des accepteurs ionisés M (ions 
négatifs de zinc) est liée à la concentration totale N par la relation 


_ N 
N-— = T (1V,72) 
1+2exp | _ 


(on néglige ici la valeur de £,). Le produit yp figurant dans (1V,69) 
s'exprime par la relation 


yp = 2/h5 (2nm*kT}!2 exp (+) | (1V,73) 


En portant dans l'équation (I1V,71) les valeurs de N°” correspon- 
dant à différentes valeurs de W, de F (que l'on évalue en utilisant 
la relation graphique entre V- et N), de y et de G (que l’on a évalué 
séparément), Chang et Pearson [18] arrivèrent à une relation (entre 
le coefficient de diffusion et la concentration de zinc) qui cadre bien 
avec les résultats expérimentaux. 
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Boltaks et Ksendzov [19] calculèrent sur la base de données expé- 
rimentales relatives à l’état d'ionisation du zinc la relation entre le 
coefficient de diffusion et la concentration du zinc dans InAs; il 
était admis que la diffusion s'effectue par deux flux d'ions Zn?* 
interdépendants, l’un par les lacunes Zn;, l’autre par les sites inters- 
titiels Zn?* et que les transitions des particules de zinc entre les 
lacunes et les sites interstitiels s'effectuent par des particules neu- 
tres : 


Zn°+V,=Zn?, (IV,74) 


La constante d'équilibre de cette réaction à une température donnée 
calculée par application de la loi d'action des masses, peut se déter- 
miner par la relation: 


1 M 
K =— 7,0 ° (1V,75) 
N, N; 


Une relation entre les valeurs de la concentration des particules 
de zinc en différents états d’ionisation occupant des lacunes de gal- 
lium et des sites interstitiels peut être déterminée à partir des équa- 
tions :! 


N=NF,, (IV,76) 
Ni=Ni({—F;), (IV,77) 
NÉt=Ni(1— Fi), (1V,78) 
Ni =N;(1— Fi), (IV,79) 
où F,, F? et F, sont les fonctions de distribution de Fermi: 

F4 = ——" 2 = "ave Es 0, (1V,80) 

1+- exp(£Ea—n)  1+-exp(—h) 
FT = ——"— vec Ei* =E,, (IV, 81) 

1+- exp (—Ei—u) 

F; = 1 avec E4& 0. (I1V,82) 


1+2exp (Fab) 


E; et p sont respectivement les valeurs réduites de la largeur de la 
bande interdite et du niveau de Fermi; £uet E, représentent le pre- 
mier niveau donneur du zinc interstitiel et le niveau accepteur du 
zinc occupant les sites vacants du réseau. Or, puisque V = W; + 
+ N, = N,, en reportant dans ([V,75) les valeurs de W£* et de W? 
exprimées en termes de W, et de N°* selon les équations (IV,76- 
IV,82) on arrive au résultat suivant : 


N°+ 4 + exp (— p)+ exp (—E i—H) Af(), (LS 
= —— — h), 
" Fe [14 exp (Ei+p) | 
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KX, est une constante. Comme on peut présumer que le coefficient de 
diffusion des atomes de zinc via les lacunes est notablement plus 
petit que pour la diffusion via les sites interstitiels (D, < D;), le 
coefficient de diffusion effectif Derr sera déterminé de même que dans 
le cas de diffusion du zinc dans GaAs, par le coefficient de diffusion 
interstitiel D; et par la part d’atomes occupant les sites intersti- 
tiels (+): 
ON J° \ 
Der. = Di Sy. ([V,84) 
Comme dans l’arséniure d'indium le zinc diffuse par les sites 
interstitiels sous forme d'ions bivalents positifs, on écrira: 


N?+ 
Der. = Di. (IV,85) 
Conformément à (1V,83) on a d'autre part: 
M ô p 
= Ka (qu) + E). (IV, 86) 


Les valeurs de f (u) et de mn peuvent être tirées de (I1V,83); la 


variation de la position du niveau de Fermi en fonction de la con- 


07? 
Ÿ Fig. 36. Variation du coefficient de 
$ diffusion du zinc en fonction de sa 
S #0 concentration dans l’arséniure d'in- 
SJ dium. 

Cercles — points Cxpérimentaux, ligne droi- 
æP le — répartition calculée. 
107° : 
0° 0% 0" 10? 


centration du zinc peut être calculée sur la base de l'équation de 
neutralité : 


Nr +n=p+NS+nNiT. (VL,87) 


La fig. 36 représente les résultats du calcul de D — f (In NW). 

Les résultats d’un calcul numérique de la variation de Der. en 
fonction de la concentration V du zinc dans InAs, effectués sur la 
base des équations ci-dessus, montrent que Der — N°, le résultat 
expérimental donnant D = N1,%%. Pour les valeurs de Vzn infé- 
rieures à 5-10!8 cette relation n’est plus valable. 

Ceci montre que la variation du coefficient de diffusion efficace 
en fonction de la concentration d'atomes de zinc est déterminée 


106 


dans le cas considéré par la relation existant entre le coefficient de 
diffusion et le niveau de Fermi du semi-conducteur. 

Le calcul de la variation du coefficient de diffusion du Zn dans 
GaAs en fonction de la position du niveau de Fermi, qui rend compte 
des champs électriques internes a été présenté dans [20]. 


$ ©. L'effet d'entraînement des ions par les électrons 
et les trous 


En présence d’un champ électrique externe appliqué à un semi- 
conducteur (ou à un métal) les particules d'impureté sont soumises 
non seulement à la force F, — qE, mais également à une deuxième 
force F, déterminée par la dispersion des électrons et des trous par 
les ions. Sous l'influence de cette force F, les ions sont entraînés 
dans le sens du mouvement des électrons et des trous. Une théorie 
fondée sur l’approximation des électrons libres a été élaborée par 
Fix [21-24]. 

Tant que le semi-conducteur n’est pas soumis à l'action d’un 
champ électrique externe, la répartition (en coordonnées et en vites- 
ses) des électrons est isotrope et par conséquent la résultante des 
forces exercées par les électrons sur un ion est nulle. Lorsqu'on appli- 
que un champ continu Æ les électrons subissent une accélération 
pendant un laps de temps ?{ — !,/v (l,, longueur du libre parcours, v, 
vitesse thermique moyenne des électrons) et acquièrent de ce fait 
une impulsion supplémentaire 


AP — qEl,jv. (IV,88) 


Supposons que lors de sa collision avec un ion. l’électron cède à 
celui-ci toute l'impulsion supplémentaire qu'il vient d’acquérir; 
Fix [24] a obtenu l'expression suivante de la force F, exercée par 
les électrons sur les ions: 


F, = mEnl,o:. (IV,89) 


n est la concentration des électrons, 60,, la section efficace moyenne 
de la dispersion des électrons par les ions. 
La résultante F de toutes les forces agissant sur un ion est donc: 


F = F, pu ms Fe — QE (1 + NlnOin); (1V,90) 


OÙ Gert. = Go (1 + n1,6:à) est la charge efficace de l'ion qui se meut 
au sein du cristal soumis à l’action d’un champ électrique externe. 
Dans le cas d'ions négatifs la force exercée par les électrons agit 
dans le même sens que la force exercée sur l'ion par le champ appli- 
qué, de sorte que ces deux forces s’additionnent ; dans le cas d'ions 
positifs ces deux forces s’exercent dans des sens opposés et la force 
résultante est égale à leur différence. 
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On peut tirer de l'équation ({V,90) une expression de la mobilité 
effective des ions: 


Uert. = Uo (1 + RlnOin), (1V,91) 


u, représente la mobilité des ions en l'absence de l'effet d'entraîne- 
ment. Cette expression montre que uerr. Æ uo pour les cations lors- 
que nlo < 1. À mesure que le produit nlo croît et tend vers l'unité, 
Uerr. décroît et devient nulle pour nlo = 1. Si nlo>1, le cation 
sera entraîné dans le sens de la dérive des électrons. 

Lorsque la conductivité du semi-conducteur est mixte, les ions 
sont entraînés aussi bien par les électrons que par les trous: 


et. = Go (1 Æ RlnOin F PlpOip); (IV,92) 
Left. = Uo (1 + RlnOin F PlpOip); (1V,93) 


p et L, représentent respectivement la concentration et la longueur 
du libre parcours des trous, 0;, est la section efficace de dispersion 
des trous par les ions; les signes d'addition et de soustraction figu- 
rant devant les termes entre parenthèses correspondent, respective- 
ment aux ions positifs (en haut) et aux ions négatifs (en bas). 

Lors d’une diffusion en présence d’un champ électrique externe 
les atomes neutres sont entraînés par les électrons vers l’anode et 
par les trous vers la cathode avec une mobilité efficace égale à: 


Uett. = NinOinUo, 
ou (1V,94) 
Ueft. — PlpOiplge 


Ces considérations montrent que la valeur et le sens de la mobili- 
té d’un ion sont fixés par l'équation (1V,91). Dans le domaine de 
la conductivité intrinsèque, où r7 — p on peut négliger l'effet d’en- 
traînement par les trous, puisque !, < 1, et 0: Æ 60; Dans le 
domaine de la conductivité extrinsèque, notamment dans le cas où 
la mobilité et la concentration des porteurs sont grandes, la charge 
efficace des ions (c’est-à-dire leur mobilité dans le champ) peut va- 
rier notablement en fonction de la température et parfois peut même 
changer de signe. 

Conformément à ce qui a été indiqué au chapitre III, un dépla- 
cement des particules par les lacunes et les sites interstitiels du ré- 
seau cristallin ne peut se produire qu’à la condition qu’elles acquiè- 
rent, grâce aux fluctuations des vibrations thermiques, une énergie 
cinétique suffisante pour surmonter d’abord les barrières de poten- 
tiel existant entre deux lacunes ou deux interstitiels voisins, puis 
pour venir occuper une nouvelle position d'équilibre. Les atomes (ou 
les ions) ainsi activés peuvent alors se déplacer dans un champ électri- 
que et subir un effet d'entraînement par les électrons ou les trous. 
Un ion normal du réseau, si l’on entend par normal un ion qui n’os- 
cille que faiblement autour de sa position d'équilibre, ne peut se 
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déplacer même s’il est soumis à l’action d’une force résultante diffé- 
rente de zéro. 

Les équations présentées ci-dessus ont été établies dans l'appro- 
ximation des électrons libres, qui présuppose que l'impulsion Ap 
communiquée à un centre de dispersion (c'est-à-dire à un ion) est 
égale à la différence des impulsions que possède l’électron dans son 
état initial p et dans son état final p’; soit Ap = p — p’. Dans tout 
cristal réel l’électron se trouve dans le champ périodique du réseau 
et l'impulsion qu'il peut imprimer à un ion n'est plus égale à la 
différence des impulsions moyennes de l’électron avant et après 
collision avec l'ion, puisqu'une partie de cette différence peut être 
communiquée au réseau. Cependant Fix [24] a précisé que quelle que 
soit la loi de dispersion de l'électron, l'expression de la force exer- 
cée par un électron se déplaçant dans un champ externe superposé 
au potentiel périodique du réseau est de la même forme que dans le 
cas d’un électron libre, à condition d'y remplacer l'impulsion totale 
moyenne d'un électron libre par la valeur moyenne de la quasi-im- 
pulsion. 

Dans les métaux l'effet d'entraînement est en règle générale 
beaucoup plus prononcé que dans les semi-conducteurs du fait de la 
grande concentration d'électrons. 


$ 6. La relation d’Einstein et les causes des écarts 
à cette relation 


Considérons un système de particules chargées se trouvant à 
l'état d'équilibre en présence d’un champ électrique E et d’un pro- 
cessus de diffusion. Dans un tel système il ne circulera aucun courant 
et on pourra donc écrire dans le cas unidimensionnel : 


et 
09 
=, (IV,96) 


o est le potentiel du champ E, q, la charge des particules, NW, leur 
concentration, uw, leur mobilité, D, le coefficient de diffusion. 
Portant (1V,96) dans (1V,95) et intégrant l'équation obtenue, on a: 


U 
N = const-exp ( — 5 p} . (1V,97) 
En remarquant d'autre part que pour un système de particules 
se trouvant dans un champ potentiel la répartition de Boltzmann est 


généralement valable, on peut exprimer la concentration des parti- 
cules sous la forme : 


N = const-exp ( —+) . (I1V,98) 
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En égalant ces deux équations, on obtient l'équation d'Einstein: 


u _ 4 
= (IV,99) 


En multipliant les deux membres de cette équation par Va cette 
équation devient : 
6 AL 


D = TT (1V,100) 
6 étant la conductivité. La relation d'Einstein est valable pour tout 
système de particules en état d'équilibre, si la répartition de leur 
concentration obéit à la statistique de Boltzmann. 

Les données expérimentales obtenues par l'étude de la conducti- 
vité ionique et de l’autodiffusion dans des cristaux ioniques mon- 
trent que dans certains cas la relation d'Einstein se trouve en défaut 
(voir, par exemple, [26]). Une des raisons peut en être la possibilité 
de formation dans les cristaux ioniques de complexes électriquement 
neutres qui tout en prenant part à la diffusion ne contribuent nulle- 
ment à la conductivité. La relation d'Einstein sera également en 
défaut dans les cristaux ioniques si la diffusion procède par échange 
de places ou par le mécanisme de la permutation circulaire, puisqu'un 
simple échange de sites ne s'accompagne pas d’un transport de char- 
ges électriques. Dans différents cas l'inégalité suivante a été obser- 
vée [26]: 

o Nq? 

D <7 (1V,101) 
Dans d’autres études (par ex. [27]) on a observé un écart à la rela- 
tion d'Einstein de sens contraire, soit 
Oo Na? 

D TT (IV,101a) 

La raison de ce dernier type d'écart peut être due à une différen- 
ce entre le champ externe appliqué au cristal et le champ efficace 
Eerr. qui agit sur les ions du cristal qui migrent. Le champ efficace 
Eerr. et le champ appliqué E (E — œ/l, @ étant la différence de po- 
tentiel appliquée au cristal et ! sa longueur) sont reliés entre eux 
par la relation 


Een. = E(1+A). (1V,102) 


Si on considère les particules comme des sphères caractérisées par 
une constante diélectrique %x,, et immergées dans un milieu homogène 
de constante diélectrique %,, il est facile de montrer que [28]: 


… Ko — 1 
A — UT Door (1V,103) 


Or, puisqu'on utilise pour le calcul de la conductivité électrique 
du cristal (ou de sa mobilité) la valeur de Æ (et non pas de Eerr), 
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les valeurs que l'on obtient sont trop grandes de (1 + A) fois. Aussi 
dans le cas de cristaux ioniques de forte résistivité (des diélectriques), 
où la différence entre Æ£ et Eerr. est importante, convient-il d'écrire 
Ja relation d'Einstein sous la forme: 


6 __ Na? 
= 7 (+ A). (1V,104) 


Faute de cette rectification, l'expérience fournit l'inégalité 
(I1V.101). 

Le terme de rectification qui rend compte de la polarisation À, 
peut être différent selon le mécanisme de migration des ions. Ainsi 
dans le cas d’une diffusion par sites interstitiels x, Æ x, et A > 1. ct 
dans celui de la diffusion par lacunes x, — 1 et À & 0,5. On peut 
tirer de ces considérations une conclusion importante: la comparaison 
des valeurs expérimentales de A tirées de la formule (1V,103) avec 
les valeurs calculées peut être utilisée comme un critère pour préciser 
le mécanisme de la diffusion dans les cristaux ioniques [28]. 

McCombie et Lidiard [29] estiment qu’un écart à la relation d'Eins- 
tein du type (1V,101) peut également se manifester dans le cas où 
un ion qui diffuse par sites interstitiels expulse un ion voisin de son 
site et se met à sa place. En ce qui concerne le coefficient de diffu- 
sion interstitiel D; la relation d'Einstein sera pleinement satisfaite, 
mais le coefficient de diffusion D déterminé expérimentalement par 
le procédé des radioisotopes est différent de D;. On peut montrer 
qu’il existe entre ces deux coefficients de diffusion la relation sui- 
vante [29]: 


D=+(1+cos8) © D, (IV, 105) 


6 est l'angle formé par les directions de deux sauts consécutifs de 
deux ions, dont le premier passe d'une position interstitielle dans 
un site normal en expulsant l’ion qui s'y trouvait dans une position 
interstitielle avoisinante ; W; et sont la concentration des ions 
interstitiels et celle du nombre total de nœuds du réseau. Puisque le 
transport des charges électriques n’est assuré que par les ions inters- 
titiels, on écrira: 


y N 
7 =2 5, (1 +cos 0) +. (IV,106) 
En utilisant la relation 5. = ne quiest valable pour les ions inters- 
titiels, on arrive à l'équation: 
o Nq? _ 
Te 2-7 (1 + cos 0) 1. (1V,107) 


Selon [26] cos 8 Æ —0.33, ce qui donne 
Ng° 


[e] 
D 37 e 


(1V,108) 
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Ceci montre que dans le cas de ce mécanisme de diffusion le rap- 
port o/D est trois fois plus grand que celui qui correspond à la rela- 
tion d'Einstein. Aussi une comparaison des résultats expérimentaux 
rectifiés de manière adéquate avec la relation d'Einstein peut-elleêtre 
utilisée pour préciser le mécanisme de la diffusion dans les cristaux 
ioniques. 


$ 7. Sur la vitesse de diffusion anormalement grande 
de certaines impuretés dans le germanium et le silicium 
(relation entre la diffusion et la solubilité des impuretés) 


Les études des processus de diffusion des différentes impuretés 
dans le germanium et le silicium ont montré qu'il existe une diffé- 
rence très notable dans les valeurs des coefficients de diffusion des 
impuretés des groupes III-V et I, VIII du tableau périodique de Men- 
déléev. Des vitesses de diffusion anormalement grandes sont géné- 
ralement observées pour les atomes des éléments des groupes ÎÏ et 
VIII; ces vitesses de diffusion sont proches de celles observées dans 
les liquides. Les coefficients de diffusion de ces éléments dans le 
germanium et le silicium sont de 6-7 ordres de grandeur plus impor- 
tants que les coefficients de diffusion des éléments des groupes III-V 
(voir à ce sujet les chapitres V et VI). 

Ces deux catégories d'impuretés se distinguent également du 
point de vue des valeurs de leur solubilité à saturation dans le ger- 
manium et le silicium (voir ch. XVII). On constate que les élé- 
ments qui présentent une vitesse de diffusion anormalement grande 
se caractérisent par de très faibles solubilités. 

Une telle corrélation entre les vitesses de diffusion et les limites 
de solubilité avait déja été observée dans les systèmes métalliques 
et elle n’est nullement fortuite. Son existence est déterminée par le 
fait que la diffusion et la solubilité dépendent des mêmes facteurs, 
notamment de la concentration des lacunes et de l'énergie de liaison 
des atomes d'impureté avec les sites vacants. À une température don- 
née l'état des atomes d'impureté occupant des sites vacants sera 
d'autant plus stable et le coefficient de diffusion d'autant plus petit 
que l'énergie de liaison y est plus forte, autrement dit que le puits 
de potentiel où ils se trouvent est plus profond. Ce même facteur 
détermine la limite de solubilité des atomes d'impuretés occupant 
les sites normaux du réseau cristallin du solvant ; plus l'énergie de 
liaison de ces atomes placés dans les nœuds du réseau est importante, 
plus la probabilité d'occupation de ces nœuds est grande et plus la 
limite de solubilité est grande. Aussi pour mettre en évidence les 
causes de la très grande vitesse de diffusion des atomes des éléments 
des groupes Ï et VIII dans le germanium et le silicium, il suffit de 
considérer les causes qui déterminent leur faible solubilité dans ces 
semi-conducteurs. 

Il est bien connu que pour qu'une solution solide de substitution 
puisse apparaître il faut qu’en plus d’un facteur dimensionnel favo- 
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Tableau Sa 
Configurations électroniques des atomes des éléments des groupes 


II-V et I, VIN 

Eléments des groupes JTI-V Eléments des groupes I ct VIII 
Si: 1522522s63s23p2 Li: 1522s1 
Ge: 1s22s22p83s523p63d104s24 p° Cu : 1522522p63p63d10451 
B: 1522s22pi Ag: 1522522 p83s23p63d104524 p64d105s1 
Ga: 1s22s22p63s23p63d104s24 pi Au: 1s22522p63s23p63d14s24 p64d104 f11 
In : 1522s22p63s23p63d104s? 4 p64di05s°5 pi 25p65d106s1 
As: 1522522 p63s23 p63d104s24 p3 Fe: 1522522p63523p63d64s2 


Sb : 1522s22p63s23p63d104s24p64d105s25p3 | Ni: 1s°2s°2p63s23p63d84s2 


rable. les atomes qui entrent en solution solide présentent des élec- 
trons de valence occupant les mêmes états quantiques que ceux des 
électrons des atomes du solvant. Dans les cristaux du germanium et 
du silicium la liaison tétraédrique covalente est assurée par les 
électrons sp*, le rôle essentiel dans cette liaison étant assuré par les 
électrons p. Par conséquent pour qu'un élément puisse former avec 
le silicium et le germanium des solutions solides de substitution 
stables, il importe que ses atomes possèdent des électrons de valence 
s et D. 

Dans le tableau 5a sont indiquées les configurations électroni- 
ques des atomes du germanium, du silicium, des éléments des grou- 
pes III-V, I et VIII. 

L'examen de ce tableau montre qu'à la différence des éléments 
des groupes III-V, les atomes des éléments des groupes I et VIII 
sont complètement démunis d'électrons p. qui assurent l'essentiel de 
la liaison covalente dans le réseau cristallin du germinium. D'autre 
part, la différence d'électronégativité entre le germanium et le sili- 
cium et les éléments des groupes I et VIII étant petite, la liaison 
ionique ne peut être notable. Ces différents facteurs contribuent à 
rendre instable l'existence des atomes des éléments des groupes Î 
et VIII dans les nœuds des réseaux cristallins du germanium et du 
silicium et ceci entraîne leurs faibles solubilités et leurs grandes 
vitesses de diffusion. 

Ainsi les vitesses de diffusion anormalement grandes et les faibles 
solubilités des atomes des éléments des groupes Ï et VIII dans le 
germanium et le silicium sont déterminées par les différences de la 
configuration électronique des couches externes des atomes du sol- 
vant et des solutés. Ces différences sont moins marquées pour les 
atomes des groupes III-V et en conséquence la solubilité est plus 
grande et la vitesse de diffusion de ces atomes dans le germanium 
est petite. 
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Les considérations que nous venons d'exposer brièvement sont 
applicables à d’autres semi-conducteurs et peuvent être utilisées 
pour procéder au choix d'une impureté qui y diffuse lentement ou 
au contraire rapidement [30]. On doit cependant toujours tenir com- 
pte de la différence d'électronégativité des atomes du solvant et du 
soluté, car si la différence d'électronégativité est grande, l’apparition 
d'une liaison ionique donnera lieu à la formation d'une nouvelle 
phase et le caractère du processus de diffusion en sera profondément. 
modifié. 
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CHAPITRE V 


DIFFUSION DANS LE GERMANIUM 


$ 1. La diffusion et l’activité électrique 
des impuretés dans le germanium 


Le germanium est l'élément qui joue un rôle décisif dans le déve 
loppement de la théorie des semi-conducteurs et de leurs applica- 
tions pratiques : les cristaux de germanium furent également l'objet 
d'un grand nombre d'études de la diffusion d'impuretés. A un pre- 
mier stade de ces recherches, l'intérêt était principalement centré sur 
la détermination des coefficients de diffusion des impuretés qui modi- 
fient le plus profondément les propriétés électriques du germanium 
et peuvent être utilisées pour former des jonctions p-r. Ce sont sur- 
tout les éléments des groupes III et V du tableau périodique des élé- 
ments. qui, formant avec le germanium des solutions solides de 
substitution. y créent des centres électriquement actifs caractérisés 
par des niveaux d'énergie locaux situés à proximité des bords de la 
bande interdite du germanium (fig. 37). Le dopage par impureté 
permet de faire varier dans de larges limites la conductivité électri- 
que du germanium. Les éléments du groupe V s’y comportent comme 
des donneurs et ceux du groupe JIT. comme des accepteurs. 

Les recherches ultérieures ont été consacrées à l’étude de la dif- 
fusion dans le germanium du lithium, du cuivre, de l'or, de l’ar- 
gent, du zinc, du nickel et du fer. A l'exclusion du lithium, tous ces 
éléments forment avec le germanium des solutions solides de substi- 
tution, mais créent dans la bande interdite des niveaux accepteurs 
profonds (fig. 37). Le nombre de niveaux d'énergie créés (2-3) corres- 
pond au nombre d'électrons manquant pour saturer les liaisons té- 
traédriques covalentes du réseau du germanium *. Les niveaux pro- 
fonds de ce type jouent le rôle de niveaux pièges ou de centres de 
recombinaison des porteurs de charge et exercent une grande influ- 
ence sur les processus hors d'équilibre, en réduisant la durée de vie 
et en accélérant la recombinaison des porteurs excédentaires dans les 
dispositifs à semi-conducteurs. Quant au lithium, il forme avec le 
germanium une solution solide d'insertion et ses atomes s’y compor- 
tent comme des donneurs à un seul niveau d'énergie. 

La diffusion dans le germanium d'autres éléments tel l'hydrogène, 
l'oxygène, le sélénium, le tellure, l’étain n’a été que peu étudiée. Les 
études de l'activité électrique montrent que l'hydrogène et l'oxygène 
ne fournissent aucun porteur de charge et sont certainement liés 


de Les atomes d'or créent outre trois niveaux accepteurs, un niveau don- 
neur [1]. 
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entre eux [2-4]. Cependant les atomes d'oxygène qui ne sont pas liés 
aux atomes d'hydrogène se comportent probablement comme des 
donneurs [5]. Le tellure est un donneur qui forme des niveaux locaux 
à 0,1, 0,28, 0,60 eV du bord de la bande de conduction. Le sélénium 
est également un donneur (61. 

Les différences d'activité électrique des différentes impuretés se 
reflètent sur leurs vitesses de diffusion. Dans ce qui suit nous nous 
bornerons à présenter les données expérimentales sur la diffusion des 
impuretés dans le germanium. 

Dans le tableau 6 on trouvera les valeurs numériques des coeffi- 
cients de diffusion des différentes impuretés dans le germanium qui 
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A dis A0 06 à jrs À I 
4 À À 207 à 0,19 205 09 00 À 4 022 y 8; T0 
, Q nie TA DAS mm 
B Al Ti Ca 7n Be Zn Cd Mn Fe Co Ni Hg PE Cr 


Fig. 37. Niveaux d'énergie des impuretés dans le germanium [70]. 


Les positions des niveaux d'énergie situés dans la moitié supérieure de la bande interdite 
sont mesurées par rapport au bord inférieur de la bande de conduction et celles situées dans 
la moitié inférieure par rapport au bord supérieur de la bande de valence. À — niveaux ac- 
cepteurs, D — niveaux donneurs. La largeur de la bande interdite à 300 K est égale à 0,67 eV. 


ont été déterminés par différents chercheurs. Dans ce même tableau 
on trouvera le coefficient d'autodiffusion du germanium. 

La détermination des coefficients de diffusion a été effectuée dans 
une large gamme de températures comprises entre 600-700 °C et 
900 °C environ sur des monocristaux de haute pureté. Pour la déter- 
mination des coefficients de diffusion on a utilisé aussi bien des 
procédés de la technique des semi-conducteurs (méthode de la jonc- 
tion p-n) que la méthode des radioisotopes. 

Pour faciliter la comparaison des valeurs des coefficients de 
diffusion on les a toutes rapportées à une même température et les 
impuretés ont été disposées dans l'ordre des groupes du tableau pé- 
riodique et dans l’ordre des numéros atomiques. On remarquera la 
grande différence entre les coefficients de diffusion des impuretés des 
groupes III-V et de celles des groupes I et VIII. Les coefficients de 
diffusion des atomes de ces derniers éléments sont de 6-7 ordres de 
grandeur plus élevés que ceux des atomes des groupes IIT-V. Les 
coefficients de diffusion des atomes des éléments des groupes III 
et V. qui sont pour le germanium les accepteurs et les donneurs par 
excellence, diffèrent de 1 à 2 ordres de grandeur. Dans ce paragraphe 
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Tableau 6 


Les coefficients de diffusion des atomes des différents éléments dans 
le germanium à 800°C 


Symbole N° du groupe a QRAyOnE, Activité 
de l'élé- Référence à tableau D, cm°/s À Wal électrique 
Li [7, 8] I 8,6-10-5 0,68 donneur 
Cu [9, 10] I 2,8-10-5 1,35 accepteur 
Ag [11] I 8,8-10-7 1,53 , 
Au [13] I 10-10 1,50 » 
Zn [7, 14, 16] Il 14-10-12 1,31 » 
B [14] Ill 4.10-13 0,75 , 
Ga [14, 16] ITI 1-10-13 1,26 » 
In [7, 14] III 2.10-13 1,44 » 
Ge [18] IV 8.10-1 1,22 _ 
Sn [19] IV 3,3-10-11 1,40 donneur 
Pb [19] IV 2.10-14 1,46 » 
P (7, 14] V 6,5-10-12 1,1 » 
As {7, 14] V 4,0-40-11 1,18 , 
Sb [7, 14, 16, 17] V 2,0-10-11 1,36 » 
Fe [20] VIII 1,6-10-$ — accepteur 
Ni [21] VIII 4,410 — » 


nous nous contenterons d'une brève discussion des coefficients de 
diffusion des éléments des groupes III et V. 

La principale caractéristique de ces éléments est leur faible vites- 
se de diffusion. D'autre part, ces éléments forment avec le germanium 
des solutions solides de substitution. On peut donc supposer que la 
diffusion de ces éléments dans le germanium s'effectue par le méca- 
nisme lacunaire et par le mécanisme d'échange de place avec les 
atomes réguliers de germanium. Les différences que l’on observe 
entre les coefficients de diffusion des donneurs (éléments du grou- 
pe V) et des accepteurs (éléments du groupe ITI) sont rattachées aux 
différences des rayons covalents de ces atomes. Les valeurs des rayons 
covalents indiqués dans le tableau 6 témoignent en effet que les 
rayons covalents des donneurs sont plus petits que ceux des accepteurs. 
Cependant, les études ultérieures ont montré que l'on ne peut pas 
toujours affirmer que la vitesse de diffusion sera d'autant plus gran- 
de que le rayon covalent de l’impureté est plus petit. 

Pour le processus lacunaire de la diffusion ce n’est pas la valeur 
absolue du rayon covalent qui importe, mais la différence entre cette 
valeur et la valeur du rayon covalent des atomes du semi-conducteur. 
La raison en est que l’introduction dans un réseau cristallin des ato- 
mes étrangers s'accompagne de l'apparition de déformations locales 
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du réseau, qui sont d'autant plus grandes que la différence entre les 
rayons covalents des atomes d'espèces différentes est grande. Les 
déformations du réseau produites par les atomes étrangers provo- 
quent également une réduction de l'énergie de formation des lacunes 
dans les sites voisins de ceux occupés par les atomes étrangers [25]. 
Or, puisque dans le cas du mécanisme lacunaire l’énergie d’activa- 
tion comporte deux termes — l'énergie de formation des lacunes et 
l'énergie de migration des particules diffusantes occupant successi- 
vement les lacunes créées, l'énergie d'activation doit être d'autant 
plus petite et le coefficient de diffusion d'autant plus grand que la 
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différence des rayons covalents est grande. De ce point de vue il 
serait normal que l'énergie d'activation de la diffusion dans le ger- 
manium soit différente pour différentes impuretés; l’antimoine 
(r — 1,36 À) devrait avoir un coefficient de diffusion plus petit que 
l'indium (r — 1,44 À), etc. Le fait que cette relation rénéralement 
fait défaut doit être attribué à ce que l’on n'a pas encore tenu compte 
des interactions coulombiennes entre les ions qui diffusent et les 
lacunes, qui aux températures élevées portent dans le germanium des 
charges électriques. Ce problème est traité plus en détail dans les 
paragraphes 9 et 10 du présent chapitre. 

La variation thermique des coefficients de diffusion des impure- 
tés dans le germanium est décrite par une relation exponentielle 
(fig. 38). 

Les valeurs de l’énergie’d'activation Q et du facteur D, de la fonc- 
tion exponentielle sont présentées dans le tableau 7 ; l'examen de 
ce tableau montre que les différences observées entre les coefficients 
de diffusion des impuretés des groupes I1, III et V dans le germanium 
sont principalement déterminées par les différences entre les valeurs 
de D,. L'énergie d'activation Q ne varie pratiquement pas pour ces 
éléments. 
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Tableau 7 


Les énergies d'activation ©Q et les valeurs du facteur D, caractérisant 
la diffusion des impuretés et l’autodiffusion dans le germanium 


Q eV Do cm°/scc 
de l'été selon la | :utres données selon la autres données | Calcul par 
ment T5 on expérimentales réf. [14] expérimentales | !2 A br ts 
Î 2 3 LA 5 6 
Li 0,465 | 0,5 [22] 1,3:10-4 25.101 1,7-10-2 
0,57 [67] _ 9,1-10-3 [67] _ 
Cu 0,18 — 1,9-10-4 _ 6,6-10-3 
Ag _ 1,0 [11] _ 4,4-1072 _ 
Au — 2,9 [13] — 2,15-107° 9.102 
‘Zn 2,8 2,5-2,16 [7] 10,0 5,7-10-2 10,4-10-2 
B 4,6 — 1,6-1079 — 16,8-10-2 
Ga 3,14 2,5 {7] 40,0 _— 11-102 
Al — 2,7 [64] 0,05 [64] — 
In 2,41 2,5-2,16 [7] 0,03 0,03 8,4-10-2 
Ge _ 3,2 [18] _ 87 11,2 
Sn _— 1,9 [19] _ 1,7-10-2 _— 
Pb — 3,6 [19] _— — _ 
P 2,48 — 2,9 — 9.102 
AS 2,42 | 2,5-2,25 [16] 6,3 0,7-11,3 8,5-10-2 
Sb 2,42 2,95-2,25 [16] 4,0 0,7-10 8,5-10-2 
Fe _— 11 [20] — 0,13 — 
Ni — 0,9 [21] _— 0,8 3,26-10-2 
© _ 2,02 [65] _ 0,17 [65] 
He _ 0,7 [58] _ 6,1:10-3 [58] 
H — 0,38 [66] _— 2,1-1073 [66] 
Ta _ 1,16 [68] _ 2,5-10-6 [68] _ 
_ 2,86 [68] _ 0,2 [68] _ 
Be _ 2,5 [69] _ 0,5 [69] _ 
Co — 1,1 [73] _— 0,16 [73] _— 
N _ 2,58 [75] _ _ _ 
Bi _ 2,42 [75] _ _ _ 


Il présente quelque intérêt de noter que les valeurs expérimenta- 
les de Do sont pour ces impuretés en bon accord avec les valeurs cal- 
culées d’après la formule semi-empirique de Langmuir-Dushman [26] : 


D; = (=) ce (V,1) 


d est le paramètre du réseau, k la constante de Planck, #1 le nombre 
d Avogadro, Q la valeur expérimentale de l'énergie d’activation. 
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$ 2. Le phénomène de thermo-conversion et les processus 
de diffusion dans le germanium 


L'on a observé en 1945 que si on porte à 800 °C un cristal de 
germanium de type x et ensuite on le refroidit rapidement. sa con- 
ductivité devient du type p [27]. Un nouveau chauffage prolongé à 
500 °C permet de le reconvertir en type nr. Par la suite le phénomène 
de la conversion thermique du type de conductivité du germanium a 
fait l’objet de nombreuses recherches [12, 28-401]. 11 a été établi que 
la conversion thermique peut avoir lieu dans le germanium même à 
des températures plus basses (jusqu'à 550 °C). Cependant. à mesure 
que baisse la température, la durée du traitement thermique requise 
pour assurer la conversion du germanium de type #7 en germanium 
de type p doit augmenter. On remarqua que l'effet de thermo-con- 
version était d'autant plus marqué que la résistivité du germanium 
était plus grande; dans le cas d'échantillons de faible résistivité 
(inférieure à 0,02 ohm -cm environ) le traitement thermique ne per- 
mettait pas de provoquer leur conversion en germanium de type p. 
Il a été également observé que l'effet de thermo-conversion s accom- 
pagnait d'une importante diminution de la durée de vie des porteurs 
minoritaires dans le germanium [60]. 

Au cours des premières études du germanium on n'a pas réussi à 
déterminer les causes de la conversion thermique, mais on l'attri- 
buait cependant à l'existence des particules inconnues que l’on 
appela des accepteurs thermiques. Toute une série d'expériences 
montre que si la durée du traitement thermique était trop courte, 
seule une couche périphérique du cristal était convertie en type p, 
l'intérieur du cristal restant de type nr. En mesurant la vitesse de 
déplacement de la frontière entre les parties p et z du cristal, Fuller 
et al. [34] ont déterminé le coefficient de diffusion des accepteurs 
thermiques. Entre 700 et 800 °C le coefficient de diffusion a été 
trouvé égal à (5 = 8)-10-% cm°/s et sa variation thermique obéit à 
a loi 


D= 0,02 exp ( — 0,052 } 


kT 


Les recherches ultérieures de Seiler [35] ont montré qu'après 
avoir été chauffé et trempé dans un tube de quartz bien évacué 
(10-5-10-5 mm Hg) un monocristal de germanium ne subissait aucune 
conversion thermique et que la résistivité restait invariable. On 
n'observait une conversion thermique que si le monocristal subissait 
avant le traitement thermique une attaque chimique, suivie d'un 
lavage à l'eau distillée, ou différentes autres opérations comme par 
exemple, la manipulation à main nue par l'opérateur. Ces observa- 
tions montraient qu à l’origine de l'effet de la conversion thermique 
se trouve une contamination de la surface des échantillons par une 
impureté de type accepteur caractérisée par une grande vitesse de 
diffusion. Un traitement décontaminant de la surface supprime ou 
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tout au moins réduit considérablement la thermo-conversion. Si par 
contre la surface est contaminée par des impuretés, lors du chauffa- 
ge, elles diffusent dans le cristal et provoquent la conversion de la 
conductivité du type » en type p. Un refroidissement lent donne lieu 
à une précipitation de ces impuretés et un retour à la conductivité 
de type 7. 

L'étude des propriétés électriques du germaniun ayant subi une 
conversion thermique, a montré que les accepteurs thermiques font 
apparaître dans la bande interdite des niveaux locaux situés à 
0,04 eV au-dessus du bord supérieur de la bande de valence. 

Alexéeva, Zobnina et Karpova [42], puis Jidkov et Lachkarev 
[43] ont étudié l'influence d’un chauffage par passage d’un courant 
électrique à travers un cristal de germanium sur la concentration des 
accepteurs thermiques. L'expérience a montré que si l’on fait passer 
à travers le cristal un courant continu, et si la température du cristal 
n'excède pas 700 °C, on ne constate aucune diminution de la concen- 
tration des accepteurs thermiques. Si cependant le chauffage par pas- 
sage d’un courant continu élève la température du cristal au-dessus de 
700 °C on observeune variation notable de la concentration des accep- 
teurs thermiques; tout d'abord se produit une conversion des accepteurs 
thermiques du type x en type p; la résistivité du cristal converti 
est d’abord faible, puis croît avec la durée du traitement et atteint 
une valeur voisine de la résistivité intrinsèque. Après un tel trai- 
tement la concentration des accepteurs thermiques diminue d'un 
ordre de grandeur, tandis qu'elle reste invariable dans le cas du 
chauffage par passage d'un courant alternatif. Dans ce dernier cas 
la résistivité est constante le long du cristal, tandis qu'à la suite du 
passage d’un courant continu la résistivité croît le long du cristal du 
pôle positif au pôle négatif. Ces résultats démontrent qu’au-dessus de 
700 °C les accepteurs thermiques se comportent dans le germanium 
comme des ions positifs. Il a été également établi [43] qu'à 845 °C 
les accepteurs thermiques portent une charge positive dont la valeur 
est proche de la charge de l’électron. 

On trouve dans les publications scientifiques de l’époque deux 
points de vue différents sur la nature des accepteurs thermiques. 
Selon l’un d'eux les accepteurs thermiques étaient des défauts de la 
structure cristalline (défauts de Frenkel) qui se forment lors du re- 
froidissement rapide du germanium {28, 30, 32]. D’autres estimaient 
que les accepteurs thermiques étaient des impuretés (le cuivre no- 
tamment) qui pénétraient dans le germanium lors d'une élévation de 
température [29, 31, 35]. Toutes les données expérimentales confir- 
maient que quelle que soit la nature des accepteurs thermiques. la 
conversion était liée à un processus de diffusion, donc à une migra- 
tion suffisamment rapide des particules dans le réseau du germa- 
nium. 

L'incertitude dans l'interprétation des causes véritables de la 
conversion thermique du germaniun subsiste jusqu'à nos jours. 
Aussi nous a-t-il semblé utile de présenter d’une part les résultats 
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des études expérimentales consacrées aux défauts thermiques dans le 

Q 9 # 2 . . 
germanium, et d autre part les résultats des études de la diffusion du 
cuivre dans ce même semi-conducteur. 


$ 3. Nature des défauts thermiques apparaissant 
dans le germanium 


Toute une série de recherches. tant théoriques qu'expérimentales 
a été consacrée à l'étude des défauts thermiques dans le germanium 
1714-72. 79-95] ; le principal objet de ces recherches était la détermina- 
tion des énergies de formation et de migration de ces défauts. On 
admet généralement que les défauts thermiques sont des défauts 
ponctuels du type des lacunes [87, 88. 92-94]. Les valeurs théoriques 
et expérimentales des énergies de formation des lacunes varient selon 
les auteurs et sont comprises entre 1,9 et 3,8 eV [71, 871]. 

Pour se faire une idée de la valeur de l'énergie de formation d'une 
lacune Au, on considère que le cristal est constitué par des atomes qui 
occupent Jeurs positions d'équilibre grâce à l'existence des forces 
radiales et que les atomes entourant une lacune ne relaxent pas. 
On peut poser alors: 


ÂUz = Us — Ua 


U% étant l'énergie requise pour déplacer un atome à l'infini, w 
l'énergie de liaison rapportée à un atome ou encore l'énergie de subli- 
mation d'un atome. Les valeurs de Au, pour le Ge et le Si ont été 
ainsi calculées et se sont avérées égales respectivement à 3,88 et 
4,63 eV [71]. Or comme ces valeurs ont été calculées sans tenir compte 
de la relaxation, elles représentent les limites supérieures des éner- 
gies de formation des lacunes dans le Ge et le Si. 

Il est cependant assez difficile de tenir compte de la relaxation 
des atomes entourant une lacune dans une structure du type dia- 
mant. L'effet de cette relaxation sur la valeur de Au, peut être par- 
tiellement évalué à l’aide de la fonction de Morse © (r) qui decrit 
l'interaction entre deux atomes se trouvant à une distance r, 


® (r) = u {exp [—2a (r — ro)] — 2 exp [—@ (r — ro)l}, 


r, est la distance d'équilibre entre deux atomes, « une constante que 
l’on détermine à partir des données expérimentales sur la compres- 
sibilité du cristal. 

Dans un cristal réel Au, représente la somme de l'énergie requise 
pour transporter un atome de l'intérieur du cristal à sa surface et de 
l'énergie libérée lors de la relaxation des atomes entourant la lacune. 
En utilisant la fonction de Morse et en tenant compte de la relaxa- 
tion des plus proches voisins, Swalin [72] a trouvé pour le Ge et le 
Si les valeurs de u, respectivement égales à 2,07 et 2,32 eV. Pour 
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l'énergie de migration des lacunes Swalin [72] a trouvé 0,95 eV 
(pour le Ge) et 1,06 eV (pour le Si). Un calcul plus raffiné de Au, a 
été effectué par Seeger, Scholz et Swanson [79, 81], qui ont tenu 
compte de la variation de l'énergie du réseau résultant de sa défor- 
mation tout autour de la lacune ainsi que du déplacement des atomes 
appartenant à quatorze sphères de coordination; ils obtinrent un 
résultat peu différent de celui de Swalin. 

Bennemann [82] utilisa, pour calculer les énergies de formation 
d'une lacune et d’un atome interstitiel et les énergies de leur migra- 
tion, la description quantomécanique du système d'électrons d’un 
cristal dans l'approximation de Hartree-Fock. Bennemann trouva 
les valeurs suivantes des énergies de formation d’une lacune et d'un 
atome interstitiel (en eV): 


Au, = 1,91 (Ge); 2,13 (Si); 
Au; — 0,98 (Ge); 1,09 (Si). 
Les énergies de migration (en eV) des lacunes sont égales à 0,93 


(Ge) et 1.03 (Si) et celles des atomes interstitiels sont égales à 0,44 
(Ge) et 0.51 (Si). 


Tableau 8 


Energies de formation (Au, et Au;) et de migration (Au:m, Au:im) 
des lacunes (v) et des atomes interstitiels (i) dans le Ge, le Si et le 
diamant (valeurs théoriques) 


Energies | Ge | si | C Références 

Au 2,07 2,32 4,16 [72] 
3,83 4,63 7,3 [71] 

2,69 2,97 5,79 [83] 

1,91 2,13 3,68 [82] 

1,97 2,39 — [80] 

Au 0,95 1,06 2,02 [72] 
0,98 1,09 1,85 [82] 

Au; 0,93 1,03 1,85 [82] 
Au; 0,44 0,51 0,85 [82] 
0— 0,25 0 — 0,22 — [84] 


Dans le tableau 8 sont rassemblées les valeurs de ces différentes 
énergies selon diverses données. 

A la différence des métaux la concentration des défauts ponctuels 
dans le germanium et le silicium est relativement petite (10 — 
= 10-12). C'est pour cette raison que les procédés de détermi- 
nation expérimentale directe de ces défauts ne sont pas d'un emploi 
facile. 
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Tableau 9 


Principales caractéristiques des défauts thermiques dans le germanium 
(données expérimentales) 


Type de conduc- T, °C No cm3 | E,ev C Références 
intrinsèque 800 -- 870 3-1033 2,0 4,3-1078 [91] 
p 1,4-1021 2,26 | 1,3-10-9 [91] 
n 800 -—- 940 | 1,0-1021 2,14 3,8-10-8 [92] 
intrinsèque * 9.201 1,6 5,6-10-8 [92] 
intrinsèque 730 = 430 | 3.7-10% 1,9 1,4-1078 [93] 
n ** 730 =- 880 | 9,4-1022 1,9 3,5-10-9 [94] 
n 850 — 910 4,5-1022 2,0 6,5-10-9 [90] 
n 700 — 810 3-1073 1,9 1,8-10-8 [88] 
n 780 —- 900 7,210? 1,9 2,7-1077 [95] 


Remarques. N, et E sont les grandeurs figurant dans la formule NV = 
=N, exp (—-E/AT) qui définit la variation thermique de la concentration des défauts 
thermiques. C est la valeur de la concentration relative des défauts thermiques extrapolée 


à la température de fusion. 
+ Cristal dopé à l'étain. 
%* Cristal dopé à l’antimoine. 


Dans le tableau 9 on a rassemblé les valeurs thermiques (on sup- 
pose que les données de différents auteurs se rapportent uniquement 
aux lacunes simples). 

Des études ont été entreprises pour étudier le recuit des défauts 
thermiques [85-88]. La variation de la concentration des défauts 
thermiques en fonction de la température et de la durée du recuit 
présente une allure fort complexe. Une diminution de la concentra- 
tion des défauts ponctuels suivant une loi exponentielle simple a 
cependant été observée [87, 88]. 

Connaissant la loi de variation thermique de la concentration on 
peut calculer la constante de diffusion des défauts thermiques D. 
De 450 à 650 °C, D -- 2 exp (—1,2/KT) cm°/s. 

En tant que défauts de structure du cristal, les défauts thermi- 
ques créent dans la bande interdite du Ge des niveaux d'énergie 
supplémentaires et exercent donc une influence sur les propriétés 
électriques. En tant que centres de recombinaison les défauts ther- 
miques contribuent à une variation notable des durées de vie des 
porteurs de charge. L'influence exercée par les défauts thermiques 
créés par un refroidissement rapide des cristaux sur les concentra- 
tions et les durées de vie des porteurs de charge majoritaires et mino- 
ritaires a fait l’objet de l’étude [89]. On a trouvé que la durée de vie 
diminue lorsque la concentration des défauts thermiques augmente. 

Les défauts thermiques font apparaître dans le spectre énergéti- 
que du Ge des niveaux donneurs (0,05 ; 0,11 ; 0,29 eV) et des niveaux 
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accepteurs (0,20 ; 0,15 et 0,03 eV). Ces différentes valeurs expéri- 
mentales ne doivent pas être attribuées à un seul type de défauts, 
de lacunes simples, par exemple. On peut supposer que du fait du 
traitement thermique du Ge y apparaissent des défauts de structure 
plus complexes que les monolacunes. 


$ 4. La diffusion du cuivre dans le germanium 


Les premières études expérimentales de la diffusion du cuivre 
dans le germanium ont été entreprises par Fuller et Struthers [29]. 
Descristaux de germanium de type », d'une résistivité de 9,6 ohm -cm, 
ayant la forme de parallélépipèdes de dimensions: 1,0 X 0,5 x 
X 0,15 cm, ont été recouverts d'une pellicule de nitrate de cuivre, 
renfermant des atomes du radio-isotope Cu-64: puis deux échan- 
tillons ont été soumis à un recuit à 825 °C pendant deux minutes en 
atmosphère d'hélium, suivi d’un refroidissement rapide. La teneur 
en cuivre dans le sens de la diffusion a été déterminée par analyse 
radioactive en enlevant des couches successives de matière sur la 
surface de cet échantillon. Le deuxième échantillon a été coupé en 
deux dans une direction parallèle à celle de la diffusion et à l’aide 
de sondes on a déterminé la répartition de la résistivité de la surface 
jusqu'au milieu du barreau. Utilisant les valeurs connues de la 
mobilité des électrons et des trous on calcule la concentration des 
accepteurs en fonction de la profondeur (la coordonnée zéro se trou- 
vant sur la surface recouverte d’une couche de cuivre). Les résultats 
sont représentés sur la fig. 39. En se fondant sur ces données expéri- 
mentales Fuller et Struthers [29] ont calculé le coefficient de diffu- 
sion du cuivre dans le germaniüum, dont la valeur moyenne est com- 
prise entre 1,3 et 1-10-5 cm°/s, ce qui est proche de la constante de 
diffusion des accepteurs thermiques. 

Une étude plus poussée de la diffusion du cuivre dans le germa- 
nium a été effectuée par Fuller et al. [9] Pour déterminer le coeffi- 
cient de diffusion ces auteurs utilisèrent la méthode de la jonction 
p-n, la méthode de mesure de la répartition de la résistivité, ainsi 
que la radioactivité des isotopes du cuivre. 

Les valeurs des coefficients de diffusion ont été déterminées pour 
différentes températures de diffusion comprises entre 700 et 915 °C. 
Cependant. bien que la précision des procédés utilisés pour la déter- 
mination de D ait été suffisamment bonne (les auteurs [9] estiment 
que l'erreur commise était égale à 10 %}), la dispersion des points 
expérimentaux est fort importante (fig. 40). Aussi n'a-t-il pas été 
possible de définir directement la variation thermique du coeffi- 
cient de diffusion ; la valeur moyenne de D dans l'intervalle de tem- 
pérature étudié est (2,8 + 0,3)-10-5 cm°/s. Etant donné la grande 
vitesse de diffusion les procédés usuels de détermination de l'énergie 
d'activation sont ici inutilisables ; pour estimer sa valeur on peut, 
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par exemple, comparer les données expérimentales avec les valeurs 
calculées au moyen de formules théoriques. Les auteurs du travail [9] 
ont postulé que le cuivre diffuse dans le germanium par le mécanis- 
me interstitiel et ont fait appel à la formule de Wert et Zener (voir 
ch. IIT): 


AS 
Do = Ad?v exp (+); 
AS est relié à l'énergie d'activation Q par la relation 


p.14 
AS — 5 AT 

Pour le germanium du/dT — —0,0006 -10% dyne/cm°-grad, py — 
— 4,210! dyne/cm°, À — 1/8, d -- 5,62-10-8 cm, v = 0,45-10-1 5-1 
(en admettant que v représente la fréquence moyenne des vibrations 
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Fig. 39. Courbes de répartition des 

concentrations du cuivre (1) et des 

accepteurs thermiques (2) dans le ger- 
manium [29]. 
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Fig. 40. Diagramme de la dispersion 

des valeurs des coefficients de diffu- 

sion du cuivre dans le germanium 
en fonction de 1/7 [9]. 


1 — mesures de la radioactivité. 2 —— me- 


valeurs suivantes des paramètres: (1) N = sures de la conductivité. 
— 3,4-10%* cm; D = 1,1-10-* cmi/s; (2) 


du réseau). Portant ces valeurs numériques dans la formule de Wert 
et Zener et prenant la valeur expérimentale de D à 800 °C (2,8 x 
X 10-5 cm°/s), on obtient Q — 0,18 eV. Ainsi la variation thermique 
du coefficient de diffusion s'exprime par la relation: 


D—1,9-10"‘ exp ( — 7) 


En collaboration avec I. Sosinov [23], nous avons étudié la diffu- 
sion du cuivre dans le germanium dans une large gamme de tempé- 
ratures comprises entre 600 et 900 °C. Pour mesurer les coefficients 
de diffusion on utilisait la méthode de détermination de la concentre- 
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tion d'atomes du Cuf# radioactif dans les couches successives du cris- 
tal. Les résultats obtenus ont confirmé les valeurs des coefficients de 
diffusion déterminés dans [9] aux températures 750-900 °C. Cependant 
aux températures plus basses (600-700 °C) on a observé une autre 
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Fig. 44. Variation thermique du à 

coefficient de diffusion du cuivre dans & 
le germanium. 
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loi de variation thermique du coefficient de diffusion (fig. 41). Dans 


le domaine des basses températures la loi de la variation thermique. 
de la diffusion est : 


D—4140%exp (—e). 


La variation thermique plus forte dans le domaine 600-700 °C. 
que dans le domaine 700-900 °C pouvait étre attribuée à une diffé- 
rence des mécanismes de diffusion du cuivre dans ces deux domaines 
de température. Il était permis de supposer que dans le domaine des 
plus hautes températures prédomine le mécanisme interstitiel, et 
dans celui des basses températures, le mécanisme lacunaire. Cepen- 
dant, pour le démontrer il fallait procéder à une étude supplémen- 
taire. 

Maesen et Brenkmann [44] ont utilisé la notion de mécanisme 
mixte (ou dissociatif) de la diffusion du cuivre dans le germanium 
et ont traité le problème sur une base quantitative. Ils ont posé que 
dans le germanium il existe toujours un équilibre dynamique entre 
les atomes de cuivre se trouvant dans les sites normaux du réseau 
(Cu,) et ceux se trouvant dans les sites interstitiels (Cu): 


Cu; = Cu, + AQ, (V,2) 


AQ est la chaleur de réaction de ce processus. 

Lorsque la température croît l'équilibre de la réaction se déplace. 
dans le sens d’un accroissement de la concentration du cuivre inter- 
stitiel et lorsqu'elle décroît l'équilibre se déplace en faveur de l’oc- 
cupation des sites normaux par le cuivre. Pour contrôler cette hy- 
pothèse on mesurait la concentration d'atomes de cuivre électrique- 
ment actifs (du type accepteur) par la variation de la résistance du 
cristal après recuit et on la comparait à la concentration totale 
d'atomes de cuivre (Cu, + Cu;) déterminée par la mesure de la ra- 
dioactivité. Ces mesures ont montré qu'à 600 °C environ ces deux 
concentrations étaient approximativement égales, tandis qu'à 
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800 °C la concentration totale est presque le double de la concentra- 
tion d’atomes électriquement actifs. 

Les coefficients de diffusion des atomes de cuivre en position de 
substitution et en position interstitielle sont différents (D; © D,) et 
au cours de la diffusion le cuivre se répartit de lui-même entre ces 
deux types de positions. 

Ces considérations sur l’existence d’un équilibre dynamique entre 
les atomes de cuivre Cu, et Cu, permettent d'expliquer la relation 
observée entre la vitesse de diffusion et le degré de perfection de la 
structure cristalline. 


$ 5. Influence exercée par les défauts de structure 
du germanium sur la diffusion et les propriétés d’accepteur 
du cuivre 


L importance des écarts entre les valeurs des coefficients de diffu- 
sion du cuivre dans le germanium, que l’on observe dans la majorité 
des études (par exemple, fig. 40). donne à supposer que la vitesse 
de la diffusion de ces atomes doit dépendre dans une large mesure du 
degré de perfection de la structure du cristal utilisé. En effet, Tweet 
et Gallagher [45] apportèrent une confirmation de cette idée dans 
une étude spéciale. Ils montrèrent qu'à 710 °C, la profondeur de dif- 
fusion du cuivre dans un cristal de germanium de haute perfection 
cristalline n'a atteint que 0,04 cm au bout de 15 minutes. tandis que 
dans un cristal contenant un grand nombre de dislocations. la même 
concentration d’'atomes de cuivre se trouvait à une profondeur de 
0,2 cm. 

Une étude détaillée de l'influence qu'exercent les défauts de la 
structure cristalline du germanium sur les processus de diffusion et 
le comportement accepteur des atomes du cuivre a été entreprise par 
Fuller et Ditzenberger [46]. Pour cette étude on a préparé spéciale- 
ment un lot d'échantillons découpés dans des cristaux de germanium 
de type p ayant une résistivité comprise entre 4 et 8 ohm-cm d'une 
part. et entre 8 — 18 ohm-cm d'autre part. Une partie de ces échan- 
tillons a été soumise à une déformation plastique par flexion (rayon 
de courbure 10 cm). Les échantillons déformés et non déformées ont 
ensuite été soumis à un même cycle d'opérations de polissage méca- 
nique et chimique, puis ont été recouverts d’une couche de cuivre 
(dans une solution de nitrate de cuivre); puis l’on a pris un échan- 
tillon de chaque sorte, pour le soumettre à un recuit diffusionnel, 
en utilisant un seul et même four électrique. Les températures de re- 
cuit étaient : 760, 810 et 875 °C, les durées de traitement étaient va- 
riables. la durée la plus courte étant de 10 secondes ; une partie des 
échantillons subissait un traitement suffisant pour les saturer en 
atomes de cuivre. Le recuit était effectué en atmosphère d'hélium et 
la trempe des échantillons s'effectuait dans un bain de glycol. On 
détermine les variations de la concentration des porteurs dans les 
échantillons en mesurant la résistivité par le procédé des deux sondes. 
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Les résultats ainsi obtenus sont illustrés par les graphiques de 

la fig. 42, où en ordonnées on trouve les valeurs du rapport f — + , 
«& 

AP? étant la variation de la concentration des centres accepteurs 

résultant d'un traitement thermique d’une durée #, et Ap, la concen- 

tration à saturation des centres accepteurs et en, abscisses, la durée 

des traitements thermiques. Les graphiques montrent clairement que 


Fig. 42. Taux de saturation par le cuivre des cristaux de germanium défor- 
més (Z—4) et non déformés (1°—4°) [46]. 


T. °C: 1, 1° — 760°; 2, 2”, 3, 3” — 810°: €, 4” — 875°; CB mm 1,1”, 4.4” — 
0,5 mm; 2, 2”, 3, 3’ — 1 


les échantillons déformées se saturent en cuivre beaucoup plus rapi- 
dement (c’est-à-dire présentent une diffusion plus rapide) que les 
échantillons non déformés. On remarque d’autre part que la diffé- 
rence des vitesses de diffusion dans les échantillons déformés et non 
déformés augmente à mesure que la température du traitement ther- 
mique diminue. 

Pour le calcul des coefficients de diffusion on a utilisé la formule 
D = (fdÿ*/5,1t, où d est l’épaisseur de l'échantillon. Les valeurs 
calculées de D sont indiquées dans le tableau 10. On peut constater 
que les valeurs des coefficients de diffusion du cuivre dans le germa- 
nium déformé coïncident bien avec les résultats antérieurs, tandis 
que les valeurs correspondant aux échantillons non déformés sont 
notablement plus basses. 

La vitesse de saturation plus grande chez les cristaux déformés 
doit être attribuée à ce que les déformations facilitent la transi- 
tion des atomes de cuivre dans un état accepteur. Cela tient à ce 
qu'une plus grande densité de dislocation dans les cristaux défor- 
més s'accompagne de l'apparition d'un plus grand nombre de lacu- 
nes. se déplaçant d’un site interstitiel à un autre les atomes de cuivre 
rencontrent sur leur trajet un plus grand nombre de lacunes, et s’y 
installent, passant à l’état d'ions accepteurs. 

Ces résultats montrent que la différence des vitesses de satura- 
tion du germanium déformé et non déformé en atomes de cuivre 


résulte d'une variation apparente de la vitesse (du coefficient) de 
diffusion. 
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On notera d'autre part que dans les cristaux non déformées, ne 
renfermant pas ou peu de dislocations, les lacunes apparaissent prin- 
cipalement à la surface du cristal, aussi la vitesse de transition des 
atomes de cuivre des sites interstitiels sur les sites vacants est-elle 


Tableau 10 


Les coefficients de diffusion du cuivre dans des: 
cristaux de germanium déformés (I) et non 
: déformés (II) 


Dx105, cm2/s 
T, °C 1,58 ; 


| J] 
760 15 0,8 0,031 
25 1,1 0,032 
810 30 6,0 0,92 
75 2,4 0,4 
45 2,5 0,97 
120 1,1 0,76 
875 10 7,4 0,15 
45 1,0 0,18 
25 0,9 0,26 


limitée dans ce cas, outre d’autres facteurs, par la vitesse de diffu- 
sion des lacunes créées à la surface vers l’intérieur du cristal. À mesu- 
re que la température et la durée des traitements thermiques aug- 


Fig. 43. Variation en fonction du 

temps de concentration du cuivre ac- 

cepteur (7,1) et du cuivre donneur 

(2, 2’), dans deux cristaux de germa- 

nium à différentes densités de dislo- 
cations VD [46]. 

Np. mm-3: 1, 82 — 23-42: 1°, 2° — 1-10. 
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mentent la différence entre les concentrations de lacunes dans les 
cristaux déformés et non déformés diminue et simultanément la 
différence entre les vitesses apparentes de la diffusion du cuivre 
s’estompe de plus en plus (fig. 42). 
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Les recherches ultérieures de Fuller et Ditzenberger avaient pour 
objet une étude quantitative du rapport entre la quantité totale de 
cuivre pénétrant dans un cristal de germanium dans diverses condi- 
tions expérimentales et la quantité de cuivre électriquement actif (à 
l’état accepteur). Les données correspondantes sont présentées dans 
le tableau 11. 

Les données expérimentales présentées dans ce tableau montrent 
que la quantité de cuivre actif (accepteur) est toujours plus petite 


Tableau 11 


Concentrations d’atomes de cuivre dans des cristaux de germanium 
non deformés déterminées par mesure de la radioactivité et par les 
mesures électriques 


Résistivité 
: N_-N 

T, °C cristal àp Nasa Var ga TN, N y cms 
700 1 5,02 | 2,37 8,1-1013 2,04-1015 0,39 6,2-1014 
2 5,00 | 2,38 8,1-1013 2,11-1015 0,38 6,5-101i 

3 4,717 | 2.28 8,7-1013 2,21-1015 0,39 6,7-1014 

750 4 4,95 | 0,78 4,3-1015 7,14-1015 0,60 1,4-1015 
5 4,91 | 1,35 2,1-4015 7,64-1015 0,27 2,8-1015 

6 4,96 | 0,64 5,6-1015 8,6-1015 0,65 1,5-401S 

7 4,96 | 1,07 2,8-1015 5,5-1015 0,51 1,4-101 

valeurs moyennes 

0,51 1,8-1015 

800 8 5,00 | 0,18 2,8-1016 4,1-1016 0,725 6,5-1015 
9 4,97 | 0,17 3,0-1016 3,9-1015 0,725 4,5-1015 

10 5,09 | 0,17 3,0-1016 3,9-1016 0,726 4,5-1015 

11 4,90 | 0,18 2,8-1016 4,0-1016 0,725 6,0-1015 

valeurs moyennes 

0,725 5,4-1015 

900 12 4,9 | 0,20 2,4-1018 2,8-1016 0,857 2,0-1015 
13 4,96 | 0,20 2,4-1016 2,8-1016 0,857 2,0-1015 


valeurs moyennes 
0,857 2,0-1015 


que la quantité totale du cuivre se trouvant dans le cristal (W, + 
+ (Va), qui avait été déterminée par mesure de la radioactivité. Cette 
différence peut être attribuée à ce qu’une partie NV, des atomes de 
cuivre se trouve en position interstitielle et s’y comporte en qualité 
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de donneur. On doit cependant remarquer que l’on n’a pas encore 
réussi à déceler par des expériences directes les niveaux donneurs du 
cuivre dans le germanium. 

Les recherches de Fuller et Ditzenberger [46] montrent que la 
diffusion du cuivre dans le germanium est un processus plus complexe 
que l'on ne se l’imaginait auparavant, et que le coefficient de diffu- 
sion déterminé expérimentalement dépend dans une large mesure du 
degré de la perfection cristalline du germanium (densités des dislo- 
cations (fig. 43). 


$S 6. Le mécanisme de la diffusion du cuivre 
dans le germanium 


Les données expérimentales dont on dispose aujourd'hui et dont 
il a été question dans les paragraphes précédents, permettent de tirer 
un certain nombre de conclusions quant au mécanisme de la diffu- 
sion du cuivre dans le germanium. On peut considérer comme dûment 
fondée l'hypothèse selon laquelle la diffusion rapide du cuivre se 
réalise par la migration d'ions positifs dans les positions interstitiel- 
les du réseau du germanium. Rencontrant au cours de ces migrations 
des sites vacants, les ions du cuivre viennent s'y installer, mais ils 
s'y comportent alors comme des ions négatifs. L'agitation thermi- 
que peut provoquer l’éjection d’une partie des atomes occupant des 
sites normaux dans les sites interstitiels. Aussi se produit-il dans le 
réseau cristallin de germanium un échange continu d’atomes de 
cuivre entre les sites normaux et les sites interstitiels de ce réseau : 
Cu, == Cu,. Plus le cristal comporte des sites vacants, plus cet équi- 
libre se déplace vers la droite. 

Les résultats expérimentaux de Fuller et Ditzenberger [46] 
(voir tabl. 11) montrent que la concentration d'atomes de cuivre 
interstitiels est plus petite que celle des atomes de cuivre occupant 
les sites normaux du réseau. 

À une température donnée la concentration des lacunes dépend 
du degré de perfection cristalline du cristal utilisé. Dans le cas d'un 
cristal parfait les lacunes ne peuvent apparaître dans le volume du 
cristal que par diffusion à partir de la surface externe où elles se 
forment et c’est ce processus qui détermine la vitesse du processus 
global. Lorsque le cristal renferme des dislocations. les lacunes peu- 
vent être générées dans la masse même du cristal et le processus de 
migration d'ions accepteurs de cuivre issus de la surface du cristal 
n’est plus limité que par la vitesse de leur diffusion par le trajet in- 
terstitiel. 

Dans les cristaux de germanium usuels, les dislocations sont 
réparties d’une façon non uniforme, aussi au début de la diffusion 
les accepteurs se répartissent-ils, eux aussi, d’une façon non uni- 
forme. ce qui conduit à une dispersion des valeurs du coefficient de 
diffusion selon les régions du cristal où s'effectuent les mesures. La 
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fig. 44 représente la variation en fonction du temps de la concentra- 
tion totale du cuivre et de la concentration des ions accepteurs dans 
des cristaux de germanium renfermant des densités de dislocations 
différentes. | 

La rapidité de la migration des atomes de cuivre par les positions 
interstitielles du réseau s’accompagnant de leur recombinaison avec 
les lacunes fait que l’on observe une migration du cuivre accepteur 
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Fig. 44. Variation en fonction du temps de la concentration totale du Cut 

(courbes Z et 7’) et de la concentration du cuivre accepteur (2 et 2’) dans deux 

cristaux de germanium comportant différentes densités de dislocations Yp [46]. 
Np MMr2: 1, 2— 23-42; 1°, 2° — 4-10. 


à des distances et à des vitesses qui sont anormales pour les atomes 
occupant des sites réguliers du réseau. 

Aussi serait-il intéressant d'évaluer le coefficient de diffusion 
des atomes de cuivre migrant par les lacunes du réseau de germanium. 
Selon les considérations développées par Franck et Turnbull 
[47]. le coefficient D, de diffusion des atomes de cuivre n'occupant 
que les sites normaux vacants du réseau est relié au coefficient de 
diffusion des lacunes D, par la relation suivante: 

DEN 
DR ENS 


N,et N, sont les concentrations des lacunes et des sites occupés par 
les ions accepteurs de cuivre. Cette relation montre que le coefficient 
de diffusion du cuivre par les lacunes dépend de sa solubilité dans le 
germanium [78]. 


$ 7. Diffusion de l’argent, de l’or, 
du nickel et du fer dans le germanium 


Une grande vitesse de diffusion dans le germanium s'observe non 
seulement pour le cuivre, mais également dans une large mesure pour 
les autres éléments du groupe ÎÏ, ainsi que pour les éléments de tran- 
sition. 
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Parmi ces éléments une place particulière revient à l'or. La diffu- 
sion de l'or dans le germanium a été étudiée par Dunlap [13]. Les 
cristaux de germanium étaient de type n, d'une résistivité comprise 
entre 5 et 10 ohm-cm. Une couche d'or était déposée sur la surface 
des cristaux en les immergeant dans une solution de AuCI.,; les 
cristaux recouverts d'une mince couche d’or étaient alors placés dans 
des tubes en quartz remplis d'argon et soumis à des traitements ther- 
miques. Pour déterminer les coefficients de diffusion on utilisait la 
méthode de la mesure de la position des jonctions p-n formées, 
ainsi que la détermination directe des concentrations, par mesure de 
l’activité des radio-isotopes de l'or. Les résultats obtenus montrent 
que de 600 © à 900 °C la variation thermique du coefficient de diffu- 
sion suit la loi exponentielle suivante: 


D=2,25-402exp [ — 22). 


A 800 °C le coefficient de diffusion de l'or est égal à 8 -10-1° cm°/s 
et ne dépend pratiquement pas du dopage. Les courbes de la réparti- 
tion de la concentration de l'or se conforment aux solutions usuelles 
de la loi de Fick (761. 

La diffusion de l'argent dans le germanium a fait l’objet des 
recherches entreprises par Bougai, Miselak et Khomenko [48] et par 
Ling Y. Wei (73). De même que pour certains autres éléments des 
groupes considérés la répartition de la concentration de l'argent 
en fonction de la profondeur de diffusion ne peut être décrite par 
une solution standard de la loi de Fick. 

Etant donné que le mécanisme mixte qui a été invoqué pour in- 
terpréter les particularités propres à la diffusion du cuivre dans le 
germanium {47] ne peut être appliqué à la diffusion des autres mé- 
taux, Ling Wei [73] a postulé que celle-ci se réalise par l'interaction 
de deux flux de diffusion — un flux rapide d’atomes en positions 
interstitielles et un flux lent d'atomes de ces éléments, soit en asso- 
ciation avec d'autres atomes d’'impuretés, ou avec des défauts du 
réseau, soit occupant les sites réguliers du réseau. 

La diffusion du nickel dans le germaniun a été établie par Maesen 
et Brenkmann [21] dans l'intervalle de température 700-850 °C par 
le procédé des jonctions p-7. Les valeurs des coefficients de diffu- 
sion ainsi déterminées sont consignées dans le tableau 12. 

La variation thermique du coefficient de diffusion peut être 
décrite par l'expression : 


D = 0,8exp | — Ce). 


Dans le tableau 13 sont consignées les valeurs des coefficients de 
diffusion du fer dans le germanium [20]. Ces données expérimentales 
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Tableau 12 
Diffusion du nickel dans le germanium 


T°, C DX105 cm1/s 
700 1,9 
750 2,2 
800 4,4 
850 4,8 
875 5,9 


satisfont à une loi de variation thermique du coefficient de diffu- 
sion du fer telle que 


D— 0,13 exp ( — 1. 


Le processus de diffusion de tous ces éléments est sensible aux varia- 
tions du degré de perfection cristalline des cristaux utilisés. C'est 
ainsi que la variation thermique du coefficient de diffusion du cobalt 
[73] dans un cristal de germanium renfermant 10% cm”* dislocations 
est donnée par: 


0,87 87 
—44.107-3 
D=4,4.10%exp[—), 
et dans un cristal ne renfermant que 10% cm”* dislocations, la varia- 
tion thermique est : 


D=0,16 exp | +) cm?/s. 


$ 8. Diffusion du lithium dans le germanium 


De mème que le cuivre le lithium diffuse dans le germanium à 
une vitesse anormalement élevée. Le lithium forme avec le germa- 
nium une solution solide d’insertion et manifeste des propriétés de 
donneur, caractérisé par un niveau local situé à 0,01 eV en dessous 
de la bande de conduction. 

Le coefficient de diffusion du lithium a été déterminé dans une 
large gamme de températures (de 150° à 900 °C) par le procédé de la 
jonction p-n en utilisant des monocristaux de germanium de type p 
[22]. Les résultats obtenus montrent que dans cet intervalle de tem- 
pératures le coefficient de diffusion du lithium passe de 3-10-° à 
107 cm“/s. 

La mobilité des ions lithium dans le réseau de germanium a été 
déterminée par Fuller et Severiens [49]. Le principe de la méthode 
utilisée est illustré par le schéma représenté sur la fig. 45. La source 
d'ions lithium était créée par réaction du métal avec le germanium 
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Tableau 13 
Diffusion du fer dans le germanium 


DX108, cm°?/s 


775 +0,6 875 2,4+0,6 
800 +0, 6 900 3,4+0,7 
825 +0,4 920 3,7+0,6 
850 +0,9 930 4,3+1,2 


à 800 °C pendant 30 secondes. A l'interface il se forme un alliage 
lithium-germanium saturé en lithium, à partir duquel le lithium 
diffuse dans le germanium sous-jacent; la région de diffusion repré- 
sente dans ces conditions un hémisphère. Après un court traitement 
thermique, le cristal était rapidement refroidi et sa surface était 
débarrassée du lithium libre, des traces de contamination superfi- 
cielle par abrasion mécanique:et attaque chimique, puis tout l’alliage 


Fig. 45. Schéma du montage expérimental 
utilisé pour l’étude du transport du lithium 
dans le germanium [49].! 


lithium-germanium était éliminé par une attaque chimique spécia- 
le. On voit alors apparaître sur la surface du cristal un trou d'une 
profondeur de 0,125 - 0,250 mm et de 0,5 mm de diamètre, autour 
duquel est disposée la zone de diffusion riche en lithium de forme 
hémisphérique. La frontière de la jonction p-n, formée était révélée 
par le dépôt d’une suspension de titanate de baryum. Le diamètre 
de la zone de diffusion était de 0,89 — 1,4 mm. Le cristal était 
alors placé dans un champ électrique (1 = 10 V/cm) et on observait 
Ja migration du lithium. Le courant que l’on faisait passer à travers 
le cristal (0,3 = 10 A) servait simultanément à le chauffer. La tem- 
pérature était déterminée par mesure de la variation de la résisti- 
vité du cristal. 
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Après que le cristal avait été soumis à l’action du champ élec- 
trique pendant le temps requis (de 5 minutes à 5 heures), il était 
rapidement (en 40 secondes) refroidi jusqu’à la température ambian- 
te. Après lavage on déposait sur sa surface du titanate de baryum, 


type n 
NN SS 
Fig. 46. Schémas illustrant le procédé ŸS 
d'étude du transport du lithium dans Lype p 
le germanium [49]. 2 
a — cristal de germanium allié à une goutte- type n 


lette de lithium (après attaque chimique): b — 
contour de la zone de diffusion après le trans- 
port du lithium par un champ électrique. 


pour révéler la position de la jonction p-n. La frontière de la zone de 

diffusion est toujours décalée du côté de la cathode (fig. 46, b) et 

s'étend étant donné la diffusion radiale avec le temps. Connaissant 

la distance de déplacement z, l'intensité du champ électrique E et 
7,C 


400 


F i g. 47. Diffusion du lithium dans le 
germanium (7) et dans le silicium (2) 
[22]. 


_ - - 


0,8 1,2 16 2,0 24 
T-!.103°K"! | 
le temps ?, on peut calculer la mobilité u des ions de lithium à l'aide 
de la formule : 
_ E A 
U = Et . 

Appliquant ensuite la relation d’Einstein, on peut alors déter- 
miner le coefficient de diffusion (tabl. 14) *. La variation thermique 
du coefficient de diffusion du lithium est représentée sur la fig. 47. 


* La difficulté de la mise en œuvre de cette méthode réside en ce quil 
est malaisé de choisir les températures les plus convenables. Si la température 
est trop élevée la zone où se forme la solution solide lithium-germanium s'étend 
trop largement du fait de la diffusion du lithium et rend difficile une localisa- 
tion exacte de la jonction p-n. Si par contre la température est trop basse la 
concentration du lithium sera trop faible vu sa faible solubilité. 
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Tableau 14 


Mobilité et coefficient de diffusion du lithium dans le germanium 
à différentes températures 


T, °C | t,S | E, v/cm ALT | rte 
150 1500 6,00 0,085 0,031 
174 8400 9,00 0,201 0,78 
203 13200 5,45 0,248 0,102 
227 1000 6,15 0,430 0,183 
254 1000 4,27 0,560 0,255 
274 9000 4,00 0,97 0,458 
295 1200 3,70 1,36 0,667 
313 1200 3,29 2,17 1,10 
334 3800 2,92 2,23 1,17 
358 6300 2,26 3,92 2,14 
373 4620 2,50 4,68 2,61 
400 4500 2,06 5,98 3,48 
418 3600 2,2 1,22 4,31 
451 300 1,60 10,0 6,50 
460 600 2,20 10,6 6,70 
413 2760 1,65 13,3 8,56 
491 2400 1,3 16,3 11,4 
524 1500 1,71 22,6 15,5 
294 1680 1.50 24,6 17,6 
514 900 1,49 32,2 23,6 
600 600 1,24 43,0 32,4 


Il vaut la peine de noter que la mobilité de dérive du lithium 
prise aux basses températures s’est avérée d'un ordre de grandeur 
plus grande que celle que l’on détermine en extrapolant les valeurs 
consignées dans le tableau 15. 

On n'a pas encore trouvé une explication valable de cette diver- 
gence. Il est possible qu'aux basses températures le lithium diffuse 
suivant un mécanisme différent de celui qui prévaut aux températu- 
res élevées; cela peut résulter, par éxemple, de la tendance que 
manifeste le lithium à former des complexes avec d’autres impuretés 
ou avec les lacunes. 


Tableau 15 
Mobilité des ions lithium dans le germanium 
T, °C | 23,8 36,2 46,2 | 61,2 
u X 106, cm2/V:.s | 3,04 5,3 | 7,96 | 16,86 
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$ 9. Influence des impuretés résiduelles 
sur les processus de diffusion dans le germanium 


La présence de différentes impuretés résiduelles dans les cristaux 
semi-conducteurs peut exercer une influence notable sur les processus 
d'autodiffusion et d’hétérodiffusion. Les recherches expérimentales 
dans ce domaine présentent un intérêt évident puisqu'elles intéres- 
sent les applications techniques des semi-conducteurs. 

C'est lors d’une étude de la diffusion de l'étain dans le germa- 
nium que nous avons pour la première fois observé une influence des 
autres impuretés [19]. Les lingots de germanium étaient de type nr 


07? 10° 2“ #° 08 035 105 1,15 
Na, Cm"3 T''JO3 KT! 


Fig. 48. Diffusion de l'étain dans Fig. 49 Diffusion de l'antimoine 
le germanium en fonction de la con- dans des cristaux de germanium de 


centration de l’impureté de dopage type n et de type p. 
des cristaux Utilisés [19]. Ge de pe, ge mA Ge cm. Q Q —2,2ev. 
_e … _asne.e 2 o. = cmi/s; Ge de typ 
T, °C: 1— 900: 226507: 8 — 800 2. 10 cm, Q — 14 eV TD, = 1,6x 
x 1U—+ cms}. 


avec une concentration de donneurs (antimoine) comprise entre 10!4 
et 1018 cm. Les déterminations des coefficients de diffusion étaient 
effectuées après que ces lingots avaient été soumis à des recuits à 
différentes températures comprises entre 600 et 900 °C (fig. 48). 
La concentration des donneurs Vy était calculée à partir des mesures 
de l’effet Hall à température ambiante. Les résultats obtenus mon- 
trent que plus la concentration des donneurs de dopage est grande, 
plus le coefficient de diffusion de l’étain est grand. Il importe de 
remarquer que l'influence de la concentration de l’impureté (don- 
neur) sur la vitesse de diffusion de l'étain dans le germanium se 
manifeste lorsque la teneur du donneur ne représente que 10-5107" % 
de la concentration d'atomes de germanium. 

Lors de nos recherches nous avons également constaté que les 
coefficients de diffusion de l’antimoine étaient différents dans 
des monocristaux de germanium de type » et p, à égalité de concen- 
tration des porteurs de charge [19] (fig. 49). 

Fuller et Severiens [49] constatèrent que la vitesse de diffusion 
du lithium dans le germaniun était différente dans le cas de cristaux 
dopés à l’'indium (6,4-10! cm-*), au gallium (2,810! cm°*) et au 


139 


zinc (2,7 -1016 em *). Dans ces expériences on déposait sur une des 
faces des cristaux de germanium, soigneusement polie et décontami- 
née, de minces feuilles de lithium, qui par chauffage rapide (30 s à 
230 °C) en atmosphère d’hélium purifié, était allié au germanium, 
a une faible profondeur. La même opération était ensuite effectuée 
sur la face opposée de ces différents cristaux. Les cristaux étaient 
alors placés dans des ampoules de quartz évacuées, et diffusés à 
différentes températures. La température et la durée de la diffusion 
étaient choisies en tenant compte de la solubilité et de la vitesse 


7, L’ 


Fig. 50. Diffusion du Lithium dans des 
cristaux de germanium dopés à ['in- 


A 

 /0 dium, gallium et zinc [49]. 

£ Concentration des im uretés, cm: In — 
NS 1017, Ga — 2,8-1 , Zn —:2,7. 101, 


14 18 22 26 30 %4 
T-"J03°Kx"! 


de diffusion du lithium dans le germanium, afin qu'après avoir 
été saturés en lithium les cristaux, tout en restant de type p, soient 
à peu de choses près compensées. Des mesures spéciales étaient pri- 
ses pour éviter la précipitation du lithium de sa solution dans le 
germanium lors de la trempe. Les coefficients de diffusion du lithium 
étaient déterminés par mesure de la résistivité des cristaux lorsqu'on 
réduisait couche par couche leur épaisseur. Cette procédure a permis 
de déterminer le coefficient de diffusion du lithium aux basces tem- 
pératures (de 25° à 220 °C). 

Les recherches de Fuller et Severiens [49]) ont montré (fig. 50) 
que la présence des impuretés de dopage (In, Ga, Zn) réduit notable- 
ment le coefficient de diffusion du lithium dans le germanium. 
On peut supposer que cela est dû à la formation dans les cristaux 
de germanium de complexes donneur-accepteur, ce qui doit réduire 
la vitesse effective de la diffusion du lithium. On notera que c'est 
en présence du zinc que la diffusion du lithium est la plus lente. Ce 
résultat peut étre expliqué par le fait que le zinc qui existe dans le 
germanium sous forme d'ions Zn°- peut s "attacher à deux ions lithium, 
tandis que l’indium et le gallium ne s'associent chacun qu'avec un 
seul ion lithium. 

Boltaks, Prokhorov et Novojilova [50] ont étudié la diffusion de 
l’antimoine et de l’indium dans les cristaux de germanium dopé à 
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l'antimoine. Les monocristaux de germanium renfermaient 1,2-10'%, 
7.7-10%5 et 4,8 -10!8 atomes d'antimoine par cm. On détermina les 
coefficients de diffusion de l’antimoine dans ces monocristaux en 
déposant sur une des faces du cristal soigneusement polie et décon- 
taminée une mince couche de Sb!?1 (isotope radioactif). La répartition 
de la concentration des atomes marqués après diffusion était déter- 
minée de deux façons par les mesures de l’activité des couches suc- 
cessivement prélevées et de l’activité résiduelle totale de chaque 
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Fig. 51. Influence de l'antimoine Fig. 52 Influence de l'antimoine 
résent dans le germanium sur la va- présent dans le germanium sur ja 
eur de l'énergie d'activation @ de la valeur de D,. 
diffusion. 


cristal. Pour obtenir des résultats plus sûrs on analysa plusieurs 
cristaux diffusés à chaque température et on adopta la valeur moyen- 
ne de ces mesures. Afin de pouvoir contrôler la variation éventuelle 
des propriétés des cristaux lors du traitement thermique, on soumit 
au même traitement un cristal identique, sous couche de Sb!*# que 
l'on plaça dans une ampoule de verre de silice quartz évacuée. 

Les mesures ont été effectuées sur un grand nombre de cristaux 
(60) qui ont été diffusés à différentes températures comprises entre 
650 et 920 °C. 

La variation thermique du coefficient de diffusion obéit aux 
erreurs de mesure près à la loi exponentielle usuelle. Les paramètres 
de la diffusion Q et D,, déterminés à partir de la relation expérimen- 
tale 1g D = f (1/T) pour plusieurs groupes de cristaux d'une con- 
centration de porteurs de charge donnée sont indiqués dans le 
tableau 16. 

En comparant les paramètres de diffusion des différents groupes 
de cristaux on observe une croissance continue des valeurs de Q et 
de D, avec l'augmentation de la concentration d'antimoine dans 
les cristaux utilisés. 

Si la concentration d’antimoine augmente de 1000 fois l'énergie 
d'activation s'accroît de 30 % et D, se trouve multiplié par 130. 

Les relations entre les valeurs de Q et de D, et la concentration 
d'antimoine initiale dans les cristaux utilisés sont illustrées par 
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les fig. 51 et 52. Ces relations peuvent être décrites par les équations 
empiriques : 
Q = 0,142 lg Nsp — 0,45 
1g Do = 0,0886 1g2 Non — 2,28 1g Nop + 11,52. 
Ces résultats montrent que la variation de la concentration 
d’antimoine initiale dans les cristaux utilisés se répercute surtout 


sur la valeur de D,, la variation de l’énergie d'activation étant beau- 
coup plus faible. 


. Tableau 16 
Nsp» m3 | | Q, eV Do, cm?/s 
1,2-1015 1,69 2,7-10-3 
7,7-1015 1,81 5,4-10-3 
: 4,8-1017 2,05 1,1-10-1 
1,5-1018 2,13 3,5-10-1 


Comme la concentration d’antimoine initiale dans les cristaux 
de germanium utilisés dans ces expériences est trop faible pour affec- 
ter d’une façon notable le paramètre du réseau ou la fréquence pro- 
pre des vibrations des atomes du réseau, on doit, conformément à la 
formule de Wert et Zener (ch. III), attribuer l’accroissement de 
D, en fonction de la concentration d’antimoine à un accroissement 
de l’entropie d'activation AS. Cet accroissement de AS est dû à 
l'accroissement de l’entropie totale du système dont l’état tend 
à être de moins en moins ordonné à mesure que la concentration 
de l’impureté s'accroît. Comme d'autre part l'accroissement de la 
concentration de l’impureté s'accompagne d’un accroissement de 
celle des lacunes, le système devient de plus en plus désordonné. 
Dans le tableau 17 on donne les valeurs de AS calculées à l’aide de 
la formule (III, 43) à partir des valeurs expérimentales de D,. 


Tableau 17 


AS, 
cal/mole- degré 


Nsp: cm3 


AS, 
cal/mole- degré 


L'accroissement de l'énergie d’activation que l’on constate ne 
cadre pas avec les conceptions théoriques. Si l’on pose que l'énergie 
d'activation est proportionnelle à l'énergie de liaison du réseau, 
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on aurait dû observer une relation inverse, c'est-à-dire que toute 
augmentation de la concentration de l’impureté devrait donner 
lieu à une diminution de l’énergie de liaison et donc de l'énergie 
d'activation de la diffusion. Donc d’autres facteurs qui n'ont pas 
encore été élucidés jouent dans le cas considére 

On notera qu’une marche analogue de l'énergie d'activation a 
été observée dans plusieurs systèmes métalliques [61]. Cependant 
la concentration du second constituant (impureté) atteignait 15 %, 
dans ces systèmes tandis que dans nos expériences la teneur en impu- 
reté n'était que de 0,003 %. 

Nous avons également obtenu quelques résultats préalables dans 
le cas de la diffusion de l’indium dans des cristaux de germanium 
dopés à l’antimoine, qui montrent que la variation des valeurs de 
Q et de D, avec la concentration d'antimoine est tout autre que 
dans le cas de la diffusion de l’antimoine dans des cristaux de ger- 
manium identiques: les valeurs de Q et de D, diminuent à mesure 
qu'augmente la concentration de l’antimoine. 

Petrov et al. {51] ont étudié la diffusion de l’antimoine dans des 
cristaux de germanium dopés à l'aluminium à des températures com- 
prises entre 650 et 930 °C. Là aussi on constate que les paramètres 
de la diffusion varient avec la concentration de l’aluminium dans 
les cristaux de germanium (tabl. 18). 


Tableau 18 


Diffusion de l’antimoine dans des cristaux 
de germanium jdopés à l’aluminium 


N 43, cm3 Do ,cm°?/s Q, kcal/mole 
2,4-1014 1,7-10-1 36 
2,0-1016 6,0- 102 63 
4,0-1017 0,5 117 
3,0-1018 9,0-10-3 71 


Les résultats consignés dans ce tableau montrent qu'à mesure 
que croît la concentration d'aluminium, l'énergie d'activation Q 
et D, augmente comme dans le cas de la diffusion de Sb dans le 
germaniun dopé à l’antimoine. Ce n’est qu'au moment où l’on a de 
fortes concentrations d'aluminium que ces grandeurs commencent 
à baisser. Les isothermes de la diffusion (fig. 53) présentent dans 
ce cas un maximum peu accusé. 

Valenta [63] a étudié la diffusion de l’'indium, de l’antimoine, 
de l’arsenic et de l’étain dans ces cristaux de germanium purs (intrin- 
sèques). dopés à l’arsenic et au gallium à des températures comprises 
entre 750 et 875 °C. Il a noté que les impuretés donneurs (As et Sb) 
diffusent dans le germanium fortement dopé de type n, 1,3 à 2.7 fois 


143 


plus rapidement que dans le germanium pur. La vitesse de diffusion 
de ces mêmes impuretés dans le germanium de type p de faible résisti- 
vité est deux fois plus petite que dans le germanium intrinsèque. 

La diffusion des impuretés accepteurs (indium) dépend dans 
une moindre mesure de la concentration de l’impureté de dopage 
des cristaux de germanium, mais le sens de la variation de la vitesse 
de diffusion est le même que dans le cas précédent: la vitesse de 
diffusion des accepteurs est plus petite dans le germanium de type n 


e 10 À Fig. 53. Influence de l'antimoine 
à 3 présent dans des cristaux de ger- 
Ÿ  _y? manium dopés à l’aluminium [51]. 
S À T,°C: 1— 883; 2 — 840°; 3 — 800°; 
4 — 748°. 
10 196 0 
N,cm”S 


que dans le germanium de type p. La vitesse de diffusion de l’étain 
est plus grande dans le germanium de type 7 que dans des cristaux 
de type p. 

Les résultats expérimentaux présentés dans ce paragraphe mon- 
trent que les processus de diffusion dans les semi-conducteurs dépen- 
dent dans une large mesure de leur pureté, c'est-à-dire de la présence 
dans les cristaux de diverses impuretés. Les données concrètes existan- 
tes ne permettent guère de tirer des conclusions quantitatives, mais 
d'ores et déjà on peut en tirer un résultat qualitatif: la diffusion 
d'une impureté donneur est plus lente dans les cristaux de type p 
et inversement, la vitesse de diffusion des accepteurs est plus lente 
dans les cristaux dopés de type nr. Il serait raisonnable de supposer que 
ce résultat pourrait ètre attribué aux interactions du type donneur- 
accepteur. qui ont été considérées au chap. IV. En ce qui concerne 
l'influence du dopage par donneurs sur la vitesse de diffusion d’un 
donneur (ou des accepteurs sur celle d’un accepteur), leurs interac- 
tions favorisent le processus de diffusion. 


$ 10. L’autodiffusion dans le germanium 


Les processus d’autodiffusion dans le germanium ont été étudiés 
pour la première fois à l’aide du radio-isotope Ge°! [18]. Les atomes 
de cet isotope étaient déposés à la surface du germanium en immer- 
geant le cristal dans une solution de GeO, dans un oxalate basique. 
Le traitement thermique de diffusion était réalisé dans une enceinte 
évacuée à des températures comprises entre 780 et 930 °C. 
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Ces recherches montrèrent que le coefficient d'autodiffusion du 
germanium est fort petit, de 50 à 100 fois plus petit que les coef- 
ficients de diffusion des impuretés qui diffusent le plus lentement. 
La variation thermique du coefficient d’autodiffusion s'exprime selon 
les données obtenues dans [18] par la relation: 

3,2 
D = 81 exp +). 

Cependant des recherches plus poussées effectuées par les mêmes 

auteurs [52] ont conduit à une autre relation (fig. 54): 


Le mécanisme le plus probable de l’autodiffusion du germanium 
est le mécanisme lacunaire. Dans ce cas la vitesse de l’autodiffusion 
7, °C 
300 850 800 


Fig. 54 Variation thermique du a 
coefficient d’autodiffusion du germa- È 
nium [52]. È 
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doit dépendre de deux facteurs — la vitesse de formation des lacunes 
et le coefficient de diffusion des lacunes D, (c'est la vitesse à laquelle 
s'effectue l'échange de places entre les lacunes et les atomes voisins 
du réseau). 

En désignant par Da la valeur expérimentale du coefficient 
d’autodiffusion, et en appliquant l'égalité DV, — D,N,., on peut 
établir une relation simple entre D et D, 


No ? 
D,4 = D, NL’ (W ,3) 


N, et V, sont respectivement les concentrations des lacunes et des 
atomes de germanium dans les nœuds de son réseau. En utilisant 
les données expérimentales de Mayberg et Rotondi [32] sur la varia- 
tion thermique de la concentration des lacunes: 


No=3-108 exp(—+) 
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et les données expérimentales sur l’autodiffusion [52], on arrive à 
la variation thermique de D, : 


D, — 2,5 exp (—0,96/KÀT). 


L'énergie de formation des lacunes est d'environ 2 eV et leur 
énergie de migration est de l’ordre de 1 eV. Si donc l’autodiffusion 
dans le germanium procède par le mécanisme lacunaire, on peut 
s'attendre à ce que le coefficient d’autodiffusion soit plus grand 
dans les cristaux comportant une plus grande concentration des 
lacunes. 

A des hautes températures les lacunes du réseau du germanium se 
comportent comme des accepteurs. dont le niveau d'énergie est 
situé à 0,2 eV au-dessus de la bande de valence [53]. D'autre part, 
conformément à [62], la solubilité des accepteurs dans le germanium 
à une température donnée augmente lorsqu'on introduit des donneurs 
dans le germanium et diminue lorsqu'on introduit des accepteurs. 
Donc si on dope le germanium avec des donneurs ou des accepteurs 
on peut augmenter ou diminuer la concentration des lacunes. 

Désignons par V,, la concentration des lacunes dans un cristal 
de germanium intrinsèque à une température donnée T et par #,; 
leur concentration dans un cristal de germanium extrinsèque. A cette 
température la concentration des lacunes électriquement actives 
sera respectivement égale à: 


_ No0 
N 50 — 12 Lex ( Eo—yu | , (V,4) 
A Er”: 
_ No: 
Le Moi (V,5) 
L i+ exp { nn ) 


E,. u, u; représentent respectivement le niveau énergétique des 
lacunes et la position du niveau de Fermi dans le germaniun intrin- 
sèque et extrinsèque. Les concentrations des lacunes neutres W% 
et Nr; sont égales à : 


°— V 
No = N,0— N 50 = — 2 — (V,6) 
1 u—Æ, ’ 
1+7 exp ( FT 
Nri 


bte) 


Na= Ni N3 = — 
1+exp KT 


(V,7) 


En admettant que le coefficient de diffusion est proportionnel 
à la concentration des lacunes et en posant qu'aux températures 
élevées N% et N$; sont identiques, il vient 


1 . u—E£; 
D __ Nv0 _ 1+- exp ( KT ] 


Di Nu y 1. [UE 
itpexp (He | 


(V,8) 
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Comme (u — E,) © ÀT on écrira: 


D 1 Ur —L 1 n 

sep ()=s, (0,8) 
où D, D;,n et n, sont les coefficients de diffusion et les concentra- 
tions des électrons dans les cristaux de germanium intrinsèque et 
extrinsèque. 

Lorsque la concentration de l’impureté est grande, aux tempéra- 
tures basses et modérées nr peut être beaucoup plus grande que »;. 
Cependant à mesure que la température croît cette différence s’atté- 
nue et donc D —+ D;. 


En posant u—u;= Au et en appliquant la loi D —D, exp ( —< , 


on écrira (V, 9) en tenant compte des impuretés sous la forme sui- 
vante : 


D = D,exp [2e |. (V,10) 


Cette équation montre que le dopage par des impuretés donne lieu 
à une réduction de l'énergie d'activation d’une valeur égale à la 
différence entre les positions du niveau de Fermi dans le germanium 
intrinsèque et extrinsèque. Le coefficient d’autodiffusion doit donc 
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Fig. 55. Autodiffusion dans les cris- 
taux de germanium dopés [54]. 
1— Ge de type n (Np = 6-101% cm”); 
2 — cristal de germanium non dopé (résis- 
tivité 40 ohm-cm): 3— Ge de type p 
(NA = 1-102 cm”); 4— Ge de type 
PNA = 5. 101 cm). 


D66 090 0% 0,98 
TTIOIK:! 


être plus grand dans les semi-conducteurs extrinsèques que dans 
les cristaux intrinsèques. Cet effet des impuretés peut être encore 
renforcé par l'accroissement de D, dû à l’accroissement de l’entro- 
pie du système. 

Les relations que nous venons de passer en revue ont été vérifiées 
dans les expériences de Valenta et Ramasastry [54]. Dans leur 
étude de l’autodiffusion, ils utilisèrent des cristaux de germanium 
intrinsèques, dopés à l’arsenic (6-10 cm”) ainsi que deux lots 
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de cristaux de type p dopés au gallium (5-10°° et 1 -10°° atomes/cm*). 
Les coefficients d'autodiffusion étaient déterminés en utilisant 
l’isotope Ge‘. Les résultats obtenus sont représentés sur la fig. 55. 
La faible précision des mesures ne permet pas de procéder à des 
estimations quantitatives, mais qualitativement ces résultats sont 
conformes aux considérations développées ci-dessus. 


$ 11. L’évaporation des impuretés des cristaux 
de germanium 


Lorsqu'on porte un cristal de germanium placé dans le vide à une 
température élevée, les impuretés qu'il renferme commencent à s’éva- 
porer. Par ce procédé on peut, par exemple, débarrasser un cristal 
de germanium des traces de cuivre et de certaines autres impuretés 
qu'il renferme. 

Dans les conditions d'une évacuation continue de la chambre de 
traitement, où règne par conséquent un vide poussé, l'évaporation 
des impuretés est limitée par deux processus — la diffusion des 
impuretés du volume du cristal à sa surface et le processus au cours 
duquel les atomes d’impuretés traversent l'interface entre le solide 
et le vide. Dans un cas plus général une autre limitation à la vitesse 
du processus total existe, liée à l'élimination des atomes d'impureté 
en phase gazeuse dans l’espace environnant le cristal — ce qui 
dépend de la vitesse de pompage du système. 

Le problème de la perte des impuretés renfermées dans un cristal 
de germanium par évaporation a été traité par Smits et Miller [57]. 

Une solution adéquate de l'équation de la diffusion doit corres- 
pondre à la condition aux limites suivante * : 


ON (x, t 
DE | =KN(O, t), (V,11) 
où (0, t) représente la concentration de l’impureté dans la couche 
superficielle du cristal de germanium. # est une constante caracté- 
risant la vitesse à laquelle les atomes traversent l'interface corps 
solide-vide. 
Pour faciliter la solution du problème on introduit un coeffi- 
cient de répartition des impuretés entre la phase solide et la phase 
8 
Ne 
dans la phase gazeuse, dans le cas où cette concentration se trouve 
en équilibre avec la concentration W, de l’impureté dans le solide. 
On admet que X1 ne dépend pas de la concentration de l'’impureté 
qui diffuse et s’évapore. Dans le cas plus général où le traitement 
thermique du cristal s'effectue dans une enceinte évacuée à une 


gazeuse : Kp — . N, est la concentration de l'impureté considérée 


* Dans les cas où l’évaporation des impuretés donne lieu à une association 
d’atomes d’impuretés, les conditions aux limites cessent d'être linéaires [77]. 
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vitesse de pompage ZL, la condition aux limites imposée à la solu- 
tion de l'équation de Fick peut s’écrire : 


… ON (x, t) … L D LK __pt 
K'" — LR où À est la surface totale du cristal par laquelle 
L + KpKA . “ a € > : N «€ P q 


se réalise l’évaporation de l’'impureté. Lorsque LS X;, AA on aura 
K' — Æ. Avec la condition initiale N (x, t) =: N, pour t — 0 et 
x > 0. et la condition aux limites (V, 12) la solution de l'équation 
de Fick conduit à l’expression suivante de la répartition de l’impure- 
té qui diffuse vers la surface : 


2 - r ETTUE {erte[ re + 
+ K' (5)"] } exp *£ +$<) . (V,13) 


La fig. 56 représente les solutions de cette équation. 
Dans une étude expérimentale [56] la répartition de la concentra- 
tion de l’impureté #W (x. f) dans des cristaux de germanium qui 
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Fig. 56. Courbes de calcul de la vitesse de l'évaporation de l'antimoine 
renfermé dans le germanium [57]. 


avaient été soumis à un traitement thermique dans une enceinte 
évacuée a été déterminée. Ces cristaux avaient été préalablement 
dopés par de l’antimoine radioactif, uniformément réparti à une 
concentration voisine de 2-1017 cm-*. Une partie des cristaux a été 
soumise au traitement thermique dans une enceinte à vide évacuée 
a une vitesse de 900 cm“/s et le reste du lot à une vitesse de pompage 
égale à 0,223 cm°/s (fig. 57). 
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La fig. 58 représente les courbes de la répartition de l'impureté 
de deux cristaux qui ont été maintenus à 850 °C pendant 72 heures 
sous vide. À l’aide de ces courbes de répartition on a calculé les 
valeurs du coefficient de diffusion D et de la constante X. Les résultats 
obtenus sont les suivants: dans le cas d’une grande vitesse d’éva- 


o] 
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4 Fig. 57. Schéma de montage utilisé pour l'étude 

Qu «> de l’évaporation des impuretés renfermées dans le 
germanium ([57]. 

1 — cristal de germanium, 2 — tube container à section 


Î 
J constante, 3 — four de chauffage, 4 — tube de silice avec 
— | étranglement, 5 — voie de pompage. 


cuation D — 9-10-11 cm°/s et À — 3,1-10-8 cm/s. Dans le second 
cas: D — 8,7-10-1 cm°/s et Æ — 2,43-10-° cm/s. La courbe en 
pointillé correspond au cas où W (0, f) — 0 quel que soit t. 

En faisant varier la température du traitement sous vide, on 
arrive à déterminer les variations thermiques de D et de X. Les don- 
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F ig. 58. Courbes de répartition de la concentration de l’antimoine lors de 
son évaporation d’un cristal de SR ETS dans un régime de pompage con- 
tinu [57]. 


Courbe 1 — tube à étranglement. L — 0,223 cm2/s. K — 3,1-10-* cm/s, D — 9,0-10-11 cm 3/s: 
2 — tube à section constante, L — 900 cm°/s, K =: 2,43-10—?7 cm/s, D = 8,7-10-11 cm'/s; 
$S—K=0oœ, D — 8,7-10-11 cmi/s. 


nées expérimentales obtenues ont permis de décrire les variations 
thermiques de Æ et de D par les expressions suivantes : 


K=1,1105 exp(—2%), 


| 2,26 

D — 1,3exp —<7 ). 
Il est intéressant de remarquer que l'énergie d'activation du proces- 
sus du passage des particules à travers l'interface a, aux erreurs 
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expérimentales près, la même valeur que l'énergie d'activation du 
processus de diffusion. 

Les valeurs des coefficients de diffusion ainsi déterminées coinci- 
dent avec les valeurs obtenues par d'autres procédés. Connaissant 
K et K” on peut calculer le coefficient de répartition de l'impureté 
Kp à l’aide de la relation: 


Kp=2 +). (V,14) 


Ces calculs montrent que X, croît avec la température : 


1,2 


Kp=6,7 exp ( — 


En se fondant sur les données expérimentales des études des 
processus d’évaporation des impuretés, Miller et Smits [57] ont 
- Le e e . . L e e Lé 
évalué l'énergie de liaison des atomes d antimoine dans le réseau 
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Fig. 59. Energie de liaison des ato- 
mes d’antimoine dans le réseau du 
germanium [57]. 


du germanium. Le paramètre énergétique figurant dans l'équation 
de la variation thermique du coefficient de répartition, doit, con- 
formément aux principes de la thermodynamique, caractériser la 
variation d'énergie qui accompagne le passage des atomes d’anti- 
moine à travers l'interface phase solide — phase vapeur : Sb; = Sb,. 

En posant que |’ énergie moyenne des atomes d’antimoine en À phase 
vapeur est égale à 3/2 AT l'énergie de liaison U des atomes d’anti- 
moine dans le réseau du germanium peut être évaluée par la relation 


U = AE —ÈRT. AE est le paramètre énergétique déterminant 


l'accroissement de X avec la température (2,19 eV). À 923 °C 3/2KkT — 
= 0,155 eV et U = 1,0 eV. Dans le cas présent on entend par énergie 
de liaison la différence entre les valeurs de l'énergie d'un atome 
d'antimoine en phase vapeur et au sein du solide à la température 
considérée (fig. 59). 
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$ 12. Pénétration. dissolution et diffusion des gaz 
dans le germanium 


La croissance des monocristaux de germanium, ainsi que nombre 
d'opérations techniques s'effectuent à des températures élevées 
dans le vide ou dans une atmosphère gazeuse. Lors de ces opérations 
différents gaz peuvent pénétrer dans le réseau du germanium et affec- 
ter sérieusement ses propriétés électriques. Les processus de péné- 
tration, de dissolution et de diffusion des gaz dans le germanium, 
malgré toute leur importance pratique, ne sont encore que bien peu 
connus. 

Wieringen et Warmoltz [58] ont procédé à une étude détaillée de 
la diffusion et de la solubilité de l’hélium et de l’hydrogène dans 
des monocristaux de germanium et de silicium en fonction de la 
température et de la pression de ces gaz. Le schéma de l'équipement 


Fig. 60. Schéma du dispositif utilisé 
our l'étude de la diffusion, de la solu- 
ilité et de la perméabilité des gaz dans 

le germanium et le silicium [58]. 

1 — capsule contenant le cristal, 2 — mano- 

mètre, 3 — arrivée du gaz, 4 — connexion à Ja 


pompe à vide, 5 — élément de chauffage, 
6 — électro-aimant, 7 — pompe à diffusion. 


utilisé dans ces expériences est représenté sur la fig. 60. On laisse 
pénétrer le gaz à travers les parois minces d'un cristal de germaniun 
(ou de silicium) évidé. De là le gaz était dirigé vers un spectromètre 
de masse destiné à analyser sa composition. Le chauffage du lingot 
évidé était assuré par un petit four électrique et la quantité de gaz 
introduite était contrôlée par un manomètre calibré. L'analyse au 
spectromètre de masse permettait de séparer le gaz introduit des 
gaz qui pouvaient être éventuellement dégagés lors du chauffage 
du lingot. 

Pour pouvoir caractériser la pénétration, la dissolution et la 
diffusion du gaz dans les cristaux, les auteurs cités ci-dessus utilisè- 
rent les grandeurs suivantes : 1) le coefficient de diffusion D, caracté- 
risant la vitesse de migration des particules à travers le réseau cristal- 
lin; 2) la solubilité S caractérisant la concentration d'équilibre 
d’'atomes du gaz dans le solide (rapportée à une température donnée 
et à une pression externe du gaz égale à 1 atm) ; 3) la perméabilité P 
caractérisant la quantité de gaz passant par seconde à travers une 
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couche du corps étudié de 1 cm d'épaisseur et de 1 cm° de surface, 
lorsque la différence de pression de part et d'autre de la couche du 
solide est égale à 1 atm. La perméabilité P est liée à la solubilité 
et au coefficient de diffusion par la relation ? =: DS. La variation 
thermique de cette grandeur s'exprime par: 


P = DS — Ds exp (<2 ) Soexp ( — = Poexp (—<E), 


où l'énergie d'activation de la perméabilité Q, est égale à la somme 
des énergies d'activation de la diffusion @, et de la chaleur de dis- 
solution Hs. 

Les résultats obtenus dans [58] permettent de tirer les conclusions 
suivantes. La perméabilité du germanium pour l'hydrogène croît 
avec la température suivant une loi exponentielle dont les paramètres 
sont: P, — 2,3-10% cm! s-let Q, — 2.05 eV. Le coefficient de 
diffusion, la solubilité et la perméabilité du germanium varient 
en fonction de la température selon les relations suivantes : 


D=6,1-10% exp (+ S=1,4-10exp(—T#), 
P-:7,5.10%exp( 1%) 


Les valeurs numériques des coefficients de diffusion de l'hydro- 
gène et de l’hélium dans le germanium sont consignées dans le 
tableau 19. 


Tableau 19 


Coefficients de diffusion D, solubilité S et perméabilité P 
de l’hydrogène et de l’hélium dans le germanium 
(T = 860 °C, pression 1 atm) 


Gaz D, cm:°/s | S, cms | P, cm-1.s-1 
Ha > 5-10 4,6-1013 2,3-1010 
He 5,2-10-6 4,5-10!2 2,3-107 


On doit noter que les molécules H, se dissocient en atomes lors- 
qu'elles pénètrent dans le germanium et c’est cette dissociation qui 
détermine la valeur plus élevée de l'énergie d'activation de la per- 
méabilité du germanium par l’hydrogène comparée à celle de l’hé- 
lium. 

Il est probable que l'hydrogène et l’hélium diffusent dans le 
germanium par le mécanisme interstitiel. 

La perméabilité du germanium pour le néon, l’argon et l'azote 
est très faible : à 900 °C elle est de l’ordre de 5 -105 molécules.cm-1-s"1. 
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Le germanium renferme en règle générale des quantités importan- 


tes d'oxygène. Les études au spectromètre de masse montrent 
que la concentration d'oxygène dans le germanium s'élève à 
21018 cm° [59]. La concentration d'hydrogène et de carbone est 
du même ordre de grandeur. 


La présence de quantités d'oxygène aussi importantes dans les 


monocristaux de germanium donne lieu à l'apparition dans les 
spectres d'absorption d’une bande caractéristique centrée sur 11,6 mi- 
crons [4]. 
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CHAPITRE VI 


DIFFUSION DANS LE SILICIUM 


Le silicium est actuellement le matériau le plus utilisé pour la 
production des dispositifs à semi-conducteurs. Le processus de 
diffusion étant le principal procédé utilisé pour produire les jonctions 
p-n, il est tout naturel que les études de la diffusion des impuretés 
dans le silicium soient si nombreuses. La majorité de ces études, 
surtout celles publiées au cours de ces dernières années, concernent 
les problèmes posés par les processus de diffusion utilisés dans la 
technique de production des dispositifs à semi-conducteurs. Dans 
ce chapitre on ne prendra en considération que certaines publications 
qui mettent en évidence le caractère général de la diffusion des 
impuretés dans le silicium. 


$ 1. La diffusion des donneurs et des accepteurs 
dans le silicium 


Les résultats des premières études de la diffusion des éléments 

ges groupes III et V du système périodique ont été publiés en 1959 
1. 21. 

Pour la détermination des coefficients de diffusion du bore et du 
phosphore on utilisait la méthode de la mesure de la résistivité des 
cristaux dont on réduisait l'épaisseur couche par couche [74]. 

La diffusion des autres éléments des groupes IIT et V était géné- 
ralement déterminée en comparant la profondeur à laquelle se situait 
une jonction p-r dans deux cristaux ‘de résistivités p, et p.. Pour 
fixer la position de la jonction p-r ‘dans les cristaux diffusés on 
effectue une coupe par abrasion à un angle de 5° environ par rap- 
port à leur surface, puis on humecte cette partie du cristal avec de 
l’acide fluorhydrique concentré. additionné d'une petite quantité 
du HNO:. La région p du cristal se ternit, tandis que la région nr 
reste claire. La position de la jonction p-n peut alors être déterminée 
au microscope. 

Dans tous les cas où la concentration maximum de l'impureté qui 
diffuse est indépendante du niveau de dopage du cristal et où on 
peut négliger la variation de la répartition de l’impureté de dopage 
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lors du traitement thermique, la comparaison de la position des 
jonctions p-r produites par diffusion dans deux cristaux de résisti- 
vité spécifique différente permet de déterminer de façon univoque 
le coefficient de diffusion. 

Le donneur le plus largement utilisé est le phosphore. Les recher- 
ches de Fuller et Ditzenberger [3] ont permis de déterminer la répar- 
tition de la concentration du phosphore dans le silicium: celle-ci 


Z,M 


Fig. 61. Diffusion du phosphore dans le silicium. 


1 — près de la surface du cristal, 2 — dans la masse du cristal; 53 — représentation de la 
fonction erfc. 


correspond à une loi de répartition décrite par une erfc. Ces mèmes 
études ont permis de calculer la variation thermique du coefficient 
de diffusion du phosphore. Cependant les études ultérieures plus 
précises de Soubachiev [4] et de Mackintosh [5] révélèrent que la 
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répartition du phosphore diffusé dans le silicium présente des ano- 
malies (fig. 61) et que son coefficient de diffusion dépend aussi bien 
de sa concentration superficielle que de la concentration de l'’impu- 
reté de dopage dans le cristal initial (fig. 62). Les valeurs de l’éner- 
gie d'activation et de la constante D, diffèrent notablement des 
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valeurs déterminées dans [3] (ce problème est traité plus en détail 
dans un complément au présent chapitre). 

La diffusion de l'arsenic dans le silicium a été étudiée tout d’abord 
par Fuller et Ditzenberger [3] qui la réalisèrent dans des ampoules 
de quartz évacuées et scellées, renfermant des cristaux de silicium 
et des quantités déterminées d’arsenic. Armstrong [6] procéda à 
des études sur la diffusion de l’arsenic en phase gazeuse entraîné par 
un courant de gaz (azote additionné d'oxygène) dans une gamme de 
température à peu près identique à celle qui avait été utilisée par 
Fuller et Ditzenberger ; la profondeur de la diffusion était révélée 
par la position de la jonction p-n formée. Les paramètres de la dif- 
fusion déterminés par Armstrong avaient des valeurs supérieures 
aux valeurs trouvées par Fuller, ce qui peut s'expliquer par la 
différence des concentrations superficielles du diffusant dans les 
deux cas. 

Masters et Fairfield [7] utilisèrent les méthodes de diffusion à 
concentration constante et de l’activation par irradiation de neutrons 
et ils démontrèrent que le coefficient de diffusion de l’arsenic croît 
avec la concentration des électrons. Dans le cas d’un cristal de sili- 
cium d'une conductibilité presque intrinsèque, les paramètres de 
diffusion déterminés entre 850 et 1150 °C sont pratiquement identi- 
ques à ceux d’'Armstrong (tabl. 27). 

Utilisant l’isotope Sb!** Rohon et al. [8] ont entrepris une étude 
détaillée de la diffusion de l’antimoine et ont obtenu des résultats 
pratiquement identiques à ceux obtenus par Fuller par la méthode 
de la jonction p-n [2]. 

En ce qui concerne la diffusion des accepteurs du groupe I1I, les 
plus nombreuses recherches ont été consacrées à la diffusion du bore. 
Les paramètres de diffusion du bore ont été maintes fois déterminés 
[3, 9-11], et les résultats obtenus coïncident assez bien. Les diffé- 
rences observées sont généralement attribuées à ce que le coefficient 
de diffusion du bore dépend de la concentration de l’impureté de 
dopage des cristaux utilisés. Dans le cas de la diffusion du phosphore- 
l'existence d’une telle relation a été démontrée directement par 
l'expérience: à mesure que le niveau de dopage du cristal par le 
phosphore augmente son coefficient de diffusion le fait aussi [12]. 

De même qu'avec le phosphore la répartition du bore ne corres- 
pond pas à une loi en erfc lorsque sa concentration superficielle 
est grande. La raison en est que son coefficient de diffusion est 
fonction de la concentration [13] (fig. 63). 

La diffusion de l’aluminium dans le silicium a été étudiée par 
Miller et Savage [59]. Au cours de ces expériences le cristal de sili- 
cium et l'aluminium étaient placés dans une cartouche en silicium 
d’une résistivité de 20 ohm/cm. Cette cartouche était placée dans 
un tube de tantale et le tout disposé dans un tube de verre de silice. 
Toutes ces précautions étaient prises pour éviter toute réaction de 
l'aluminium avec la silice. On faisait passer à travers le tube en 
verre de silice un flux d’argon ou d’hélium purifié de 2,5 1/mn. Il 
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a été établi qu'aux températures élevées le tantale joue le rôle d'un 
getter vis-à-vis des impuretés contenues dans l’argon et l'hélium, 
ce qui fait qu'après recuit la surface polie des cristaux diffusés 
conserve son aspect initial. Les cristaux de silicium utilisés dans 
ces expériences étaient de type z, dopés à l'arsenic. 

Pour déterminer le coefficient de diffusion on utilisa la méthode 
de mesure de la capacité de la jonction p-r formée. En effet la mesure 
de la capacité de la jonction p-n# en fonction de la tension appliquée 
permet de calculer le gradient de concentration de l'’impureté diffusée 


n J Fig. 63. Variation du coefficient de 
CS diffusion du bore en fonction de sa con- 
& {2 centration. 
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dans la jonction [74]. Comme la concentration de l'arsenic reste 
pratiquement constante dans tout le volume du cristal (la vitesse 
de diffusion de l’arsenic est notablement plus petite que celle de 
l'aluminium), le gradient de concentration que l’on calcule en par- 
tant de la mesure de la capacité de la jonction peut donc être attri- 
bué exclusivement à la diffusion de l'aluminium. La valeur du gra- 
dient de concentration a est reliée à la valeur du coefficient de diffu- 
sion D par l'expression : 


ON _ ' 
a= (+). = No(aDt) "exp (— 13) (VI,1) 


avec 
= 2 (4Dt)71/?, (VI,2) 


z, étant la profondeur à laquelle se trouve la jonction p-n. 
On tire de (VI,1) et (VI.2) 


_ 21 N' ax A3 
n'* (exp nÿ) erfe no pr =, (VL,3) 


Na est la concentration des donneurs. Comme Vy. x. À et r, sont 
déterminés expérimentalement, les équations ci-dessus permettent 


* Du fait que l'aluminium diffuse dans le silicium à partir d’une phase 
gazeuse, la répartition de sa concentration dans le cristal est donnée par 


N (x, 1) = N,erfc as] 
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de calculer B, n,. D et N,. Les valeurs des coefficients de diffusion 
de l’aluminium dans le silicium, déterminées dans [3] sont repré- 
sentées sur la fig. 64 qui permet également de les comparer avec 
les données expérimentales d’autres auteurs. 


$ 2. Autodiffusion et diffusion des éléments 
du groupe IV dans le silicium 


Ce n’est que récemment que fut étudiée l’autodiffusion dans le 
silicium [14-17], mais les résultats obtenus par les chercheurs diffè- 
rent sensiblement plus entre eux que ceux obtenus pour le germanium ; 
ce fait doit être attribué aux difficultés engendrées par la durée de 
vie plus courte des isotopes du silicium (la demi-période de désin- 
tégration du Si°l est égale à 2,6 heures). 

Pour obtenir une source d’atomes Si! Masters et Fairfield [15, 16] 
soumirent une plaquette de silicium de très grande pureté à une 
irradiation par un flux de neutrons thermiques pendant deux heures 
avant de passer aux traitements thermiques. La diffusion de ces 
atomes marqués s’effectuait dans des plaquettes chimiquement polies 
de silicium intrinsèque ou dopé, avec une densité de dislocation infé- 
rieure à 10° cm“; ces cristaux étaient placés dans des ampoules 
de quartz dans lesquelles on introduisait (après évacuation) une 
petite quantité de gaz chlorhydrique qui avait pour fonction de 
transférer sur la surface des cristaux étudiés un petit nombre d’ato- 
mes Si‘; la pesée des cristaux avant et après traitement thermique 
montrait qu'il ne se produisait ni évaporation. ni dépôt de couches 
épitaxiques. Après diffusion on enlevait par dissolution électrochi- 
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mique des couches successives de matière et on déterminait la con- 
centration d'atomes Si’! par mesure de la radioactivité de la solu- 
tion. 

Ghoshtagore [14] utilisa pour la détermination du paramètre 
de l’autodiffusion du silicium des atomes de l’isotope stable Si, 
Après traitement thermique les échantillons étaient irradiés par 
un flux de neutrons thermiques et on analysait couche par couche 
l'activité y à l’aide d’un spectromètre à scintillation. La variation 
thermique du coefficient d’autodiffusion du silicium est représentée 
sur la fig. 65. 

On remarquera que dans les cristaux de Ge et Si à liaisons cova- 
lentes l’autodiffusion procède à une vitesse plus faible et exige 
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une plus grande énergie d'activation que dans le cas d'éléments 
métalliques. Ce fait témoigne de ce que dans le germanium et le 
silicium l’autodiffusion procède essentiellement par le mécanisme 
lacunaïire. Cependant ce mécanisme ne permet pas d'interpréter tous 
les faits expérimentaux observés, tels la valeur élevée du facteur D, 
et l'influence qu'exerce le dopage du cristal par des impuretés sur 
son coefficient d'autodiffusion [18]. Fairfield et Masters [16] consta- 
térent que dans les cristaux dopés de type nr et de type p le coefficient 
d’autodiffusion est plus grand que dans les cristaux de silicium purs. 
Comme il s'avère impossible d'interpréter ce résultat d’une façon 
univoque, les auteurs cités ci-dessus [16] ont invoqué l’existence de 
deux mécanismes distincts. L’accélération du processus d’autodif- 
fusion dans le silicium de type n serait due à ce que les lacunes 
étant des accepteurs, leur concentration dans le silicium de type n 
devrait être plus grande. Dans du silicium de type p (dopé au bore) 
le coefficient d'autodiffusion effectif se trouverait accru du fait 
de l'existence dans le réseau d'importantes contraintes internes. 
Seeger et Chik [18] supposèrent que l'’autodiffusion dans le 
silicium procède par un mécanisme interstitiel. Partant du fait 
que la densité du silicium fondu est de 9,6 % plus grande que celle 
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a l'état solide, ils postulèrent l'existence dans les monocristaux 
des groupes étendus de lacunes et de sites interstitiels qui se forment 
de préférence dans les régions déformées du cristal ; comme l’entro- 
pie de formation de ces défauts ponctuels groupés doit être impor- 
tante, cela expliquerait la valeur élevée de D,. Les sites interstitiels 
« groupés » devraient présenter des propriétés amphothères (don- 
neurs et accepteurs), ce qui implique que leur concentration soit 
minimale dans les cristaux intrinsèques. 

Newman et Wakefield ont étudié la diffusion du carbone dans 
le silicium [19]. Entre 1070 et 1400 °C le coefficient de diffusion 
du carbone passe de 3-10-** à 6,3-10-"° cm°/s et c'est la plus grande 
valeur de tous les éléments du groupe IV. 

Petrov et al. ont déterminé le coefficient de diffusion du germa- 
nium dans le silicium [20]. Utilisant l’isotope radioactif Ge’1, ils 
le disposèrent par évaporation sous vide en couche mince sur des 
cristaux de silicium de type p d’une résistivité comprise entre 1 et 
10 ohm-cm. Le traitement thermique de ces cristaux a été effectué 
dans des tubes en verre de silice remplis d’argon. La répartition 
de la concentration du germanium en fonction de la profondeur de 
diffusion était déterminée tant par mesure de l’activité des couches 
successivement prélevées que par mesure. de l’activité résiduelle 
du cristal. Aucune anomalie n’a été constatée. On doit noter cepen- 
dant que l’énergie d'activation déterminée dans [20] se trouve être 
plus grande que l’énergie d’activation de l'autodiffusion. Ce résul- 
tat paraît curieux dans la mesure où le Ge et le Si ne forment 
aucun composé chimique. 

Les paramètres de la diffusion de l’étain ont été déterminés par 
Yeh et al. [21] lors d’une étude de la diffusion simultanée de l’étain 
et du phosphore ou de l’étain et du bore dans le silicium. Les tempé- 
ratures de la diffusion étaient comprises entre 1050° et 1200 °C. La 
source des impuretés diffusantes était constituée par de la poudre 
de silicium dopé à l'étain, au phosphore ou au bore, dont les con- 
centrations étaient respectivement 4-10, 1,7 -10°1 et 1,7 -10° cmÿ. 
Pour déterminer la répartition de l’étain les cristaux étaient soumis, 
après diffusion, à une activation par neutrons, et trois jours après 
étaient analysés couche par couche par mesure de la radioactivité. 

Les auteurs de [21] constatèrent que de même que dans le cas de 
l'autodiffusion le coefficient de diffusion de l'étain augmentait 
dans les cristaux dopés au phosphore, tandis que le dopage au bore 
n'exerçait aucune influence ; ce résultat peut être attribué à une plus 

erande concentration des lacunes, dans le silicium de type n. 


$ 3. Diffusion et mobilité des ions lithium 
dans le silicium 


Le comportement du lithium dans les cristaux de silicium est 
analogue à son comportement dans le germanium. Il forme avec le 
silicium une solution solide d’insertions et se comporte comme un 
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donneur doué d’une vitesse de diffusion anormalement grande. La 
première étude de la diffusion du lithium dans le silicium a été 
entreprise par Fuller et Ditzenberger [24] qui utilisèrent la méthode 
de la jonction p-7. Comparée à la vitesse de diffusion dans le germa- 
nium, la vitesse de diffusion du lithium dans le silicium aux basses 
températures (400-500 °C) est d’un ordre de grandeur plus petite 
(105 pour le Ge et 10-7 cm°?/s pour le Si). Cependant à mesure que la 
température de diffusion augmente, cette différence des vitesses de 
diffusion s'estompe de plus en plus et vers 900 °C elles deviennent 
comparables (105 cm°/s). 

Fuller et Severiens [22-23] ont effectué des mesures précises de la 
mobilité des ions lithium dans le silicium en utilisant une méthode 
décrite en détail dans [74]. 11 a été démontré que dans l'intervalle de 
températures comprises entre 360 et 860 °C le lithium se déplace dans 
le réseau du silicium sous forme d'ions positifs univalents. Dans 
le tableau 20 sont reproduites les valeurs de la mobilité z et du 
coefficient de diffusion D du lithium dans le silicium, relevées à 
différentes températures 7 pour différentes durées de diffusion t. 
Les valeurs de v indiquées dans le tableau ont été déterminées par des 
mesures directes, tandis que celles de D l'ont été par un calcul 
faisant appel à la relation d’Einstein. 


Tableau 20 
T, °C | {, S | E, V/cm u-106, cm?/V:s D-10*, cm=/s 
360 4500 12,0 0,258 0,147 
390 4200 13,0 0,452 0,258 
422 3600 11,3 0,675 0,405 
460 4200 8,15 1,11 0,70 
494 3600 7,55 1,64 1,08 
527 3000 5,95 2,61 1,80 
564 2040 6,23 4,36 3,15 
620 1500 5,20 6,60 5,10 
670 1200 4,21 11,0 8,95 
707 660 4,15 14,0 11,8 
780 360 3,68 23,0 20,9 
877 300 3,40 36,0 27,3 


$ 4. La diffusion des métaux alcalins 


Pell [27] mit à profit le fait que le lithium se déplace dans le 
réseau du silicium sous forme d'ions positifs pour procéder à une 
étude de ses interactions avec l'oxygène dissous dans le silicium 
[26], ainsi qu’à la détermination de la variation thermique du 
coefficient de diffusion du lithium dans le domaine des basses tem- 
pératures [25]. Pell [27] élabora et démontra la validité d’une métho- 
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de de détermination du transport des ions lithium dans le champ 
créé par la charge d’espace d’une jonction p-r ; cette méthode permet 
notamment de déterminer des vitesses de diffusion extrêmement 
petites (valeurs des coefficients de diffusion aussi faibles que 
10-18 cm“/s). 

Outre la diffusion du lithium, on dispose des données relatives 
à la diffusion dans le silicium du potassium et du sodium [28]. 

Tous les métaux alcalins se comportent dans le silicium comme 
des donneurs diffusant très rapidement, forment des solutions soli- 
des d'insertion et migrent par les sites interstitiels. 


$S 5. Diffusion du cuivre dans le silicium 


De même que dans le germanium le cuivre diffuse dans le silicium 
à des vitesses anormalement grandes. Selon nos propres recherches 
le coefficient de diffusion du cuivre dans le silicium passe de 4-10? 
à 4-10-8 cm°/s lorsque la température de la diffusion passe de 800 
à 1100 °C. | 

Cependant, dans un même intervalle de température le coeffi- 
cient de diffusion du cuivre dans le silicium est de 15 à 20 fois 
plus petit que dans le germanium. Cette différence est naturelle 
puisque le silicium se caractérise par des liaisons chimiques plus 
fortes et une température de fusion plus élevée. 

La diffusion du cuivre dans le réseau du silicium peut être accé- 
lérée ou retardée par l'application au crista d'un champ électrique 
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Fig. 66. Variation thermique du coef- N° 
ficient de diffusion du cuivre dans le &£ 10° 
silicium. S 


107? 
0,7 0.8 0,3 
T -! 0? «=! 


continu (fig. 66). Les mesures du transport du cuivre dans le sili- 
cium entreprises par Gallagher [30] ont montré qu’à 1100 °C environ 
le cuivre se déplace sous forme d'ions positifs Cu*. Le schéma du 
dispositif expérimental utilisé par Gallagher est représenté sur la 
fig. 67. Une source de cuivre radioactif Cuft est disposée entre deux 
cristaux de silicium, le tout serré par deux électrodes en molybdène. 
Les faces latérales extérieures des cristaux de silicium étaient recou- 
vertes d'or ou d’étain, afin de fixer le cuivre. Les deux cristaux de 
silicium venant s’interposer entre les électrodes de molybdène et 
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les cristaux de silicium dans lesquels s’effectuait la diffusion, n’a- 
vaient pour fonction que rendre plus homogènes les champs thermi- 
ques et électriques appliqués. 

Pour mettre en évidence l’effet exercé par le champ électrique 
sur la diffusion et pour pouvoir calculer la valeur du coefficient de 
diffusion, on déterminait séparément les quantités de cuivre radioac- 


Au(Sn) Si  Au(Sn) 


F i g. 67. Schéma du montage utilisé pour 

l'étude du transport du cuivre dans un 

champ électrique appliqué au cristal de 
silicium utilisé [30]. 


Mo Si Cu Si Mo 


tif qui étaient captées par unité de surface des couches d'or ou d’étain 
du côté anode Q, et du côté cathode Q_. Le rapport de ces quantités 
s'exprime par la relation [74]% 


Il est donc facile d'obtenir la valeur numérique de uE/D et en 
appliquant la relation d’'Einstein de déterminer la charge des parti- 
cules diffusantes. Les résultats obtenus par Gallagher sont indiqués 
dans le tableau 21. 


Tableau 2] 


Transport du cuivre dans le silicium soumis à l'action 
d'un champ électrique externe [30] 


T, °C E, V/cm Q--10-14, cm: Q+-10—14, cm-° q* 
1000 1,96 1100 15 0,83 
1060 1,43 180 5,2 1,15 
1080 1,49 290 2,9 0,94 
1125 1,44 310 7,6 1,23 
1135 0,99 150 3,0 1,22 
1200 1,46 150 7,3 1,03 


+) a est exprimé en unités de la charge de l’électron. 


L'examen des résultats présentés dans le tableau 21 montre que 
la quantité de cuivre qui se dépose sur la cathode (Q_) est de deux 
ordres de grandeur plus grande que celle qui se dépose sur l’anode 
(Q.). Ce fait témoigne de ce que le cuivre se trouve dans le réseau du 
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silicium sous la forme d'ions positifs. La mobilité de ces ions est 
égale à 2,7 -105 cm°/V:.s (à 1120 °C), le coefficient de diffusion est 
donc égal à D = 3,2-19-5 cm°/s. Cette valeur du coefficient de 
diffusion est en assez bon accord avec nos propres résultats. 

Le mécanisme de la diffusion du cuivre dans le silicium est du 
même type que dans le germanium. 


$ 6. Les impuretés du silicium à grandes vitesses 
de diffusion 


De même que pour le germanium, les impuretés qui dans le 
silicium se caractérisent par une grande vitesse de diffusion sont le 
lithium et le cuivre, l’argent, l’or, le fer et le zinc, qui tous se com- 
portent comme des accepteurs dans le silicium. On peut s'attendre 
à ce que les autres éléments du groupe du fer présentent dans le sili- 
cium de grands coefficients de diffusion. On trouvera ci-dessous un 
bref aperçu des données expérimentales disponibles sur la diffusion 
de ces différents éléments. 

Nous avons étudié la diffusion de l'argent (isotope Ag!) dans 
des monocristaux de silicium de type p, d'une résistivité de 
800 ohm:cm, par le procédé classique de l’analyse radioactive des 
couches successives prélevées sur la surface des cristaux après dif- 
fusion. Le recuit de diffusion était effectué dans des tubes en verre 
de silice remplis d’hélium. L'argent était déposé sur la surface polie 
des cristaux de silicium immergés dans une solution de AgNO.. 

Les résultats expérimentaux obtenus ont montré que les atomes 
d'argent diffusent dans le silicium très rapidement. Entre 1100 à 
14350 °C le coefficient de diffusion varie de 3-10-? à 2,4-10-8 cm°/s. 

Les premières études de la diffusion de l’or dans le silicium ont 
été entreprises simultanément par Struthers [33] et par Boltaks 
en collaboration avec Koulikov et Malkovitch [34]. Par la suite ce 
problème a fait l’objet de nombreuses recherches [38], étant donné 
que d’une part l'or est d’un emploi commode pour les études de la 
diffusion (l’isotope Au! est fortement radioactif et se caractérise 
par une demi-période de désintégration d’une durée suffisante) et que 
d'autre part l'or est largement utilisé dans la production de dispo- 
sitifs à semi-conducteurs, pour réduire la durée de vie des porteurs 
minoritaires dans le silicium. 

La répartition de la concentration de l'or dans des cristaux de 
silicium que l’on observe expérimentalement présente une allure 
fort complexe (fig. 68) ; le brusque accroissement de la concentration 
de l'or que l’on observe dans la couche superficielle du cristal dépend 
de la qualité de préparation de sa surface [39]. Si la surface n’a été 
préparée que par abrasion la concentration de l'or dans la couche 
superficielle du cristal est environ 100 fois plus grande que dans 
le cas où sa surface a été polie. Le type de dopage des cristaux de 
silicium exerce une influence sur la cinétique de la diffusion de 
l'or ; tandis que dans les cristaux de type p, dopé au bore on n'obser- 
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ve aucune variation de la vitesse de diffusion de l'or, celle-ci est 
moins grande dans les cristaux de silicium dopés au phosphore. 

Struthers [33] a étudié la diffusion du fer dans des monocristaux 
de silicium à des températures comprises entre 1100° et 1250 °C 
en utilisant l'isotope Fef?. 

Collins et Carlson [35] ont démontré que la diffusion du fer 
dans le silicium se caractérise par deux coefficients de diffusion. 
Le coefficient de la diffusion «rapide» dépasse 5-10-% cm“/s à 


»% 


1115 °C, tandis que le coefficient de la diffusion « lente » à cette 
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F ig. 68. Courbe de la répartition des atomes de l'or diffusé dans un cristal de 
silicium. 


t == 20 mn, T, °C: 1 — 900, 2 — 830, 3 — 720. 


même température n'est égal qu'à 7 -10-? cm°/s. Le fer se comporte 
comme un donneur [35]. Le nickel [36] et le cobalt [37] manifestent 
des propriétés d’accepteurs et se caractérisent par des coefficients 
de diffusion aussi grands que celui du fer. 

Il est à remarquer que l'or et le fer diffusent dans le silicium 
beaucoup plus rapidement que dans le germanium. Ceci est particu- 
lièrement vrai pour l’or dont l'énergie d'activation de la diffusion 
dans le silicium est plus de deux fois plus petite que dans le cas du 
germanium (1,1 et 2,48 eV). À 925 °C (soit 33° seulement en dessous 
du point de fusion du germanium) le coefficient de diffusion de l'or 
dans le germanium est égal à 9-10-° cm“/s, tandis que dans le sili- 
cium à cette même température (qui se trouve à 500 °C en dessous 
de sa température de fusion) le coefficient de diffusion de l'or est 
égal à 2-10-8 cm°/s. L'or diffuse par le mécanisme dissociatif, c'est- 
à-dire qu'il se déplace rapidement le long des sites interstitiels et occu- 
pe les lacunes qu'il rencontre sur son chemin. Les particularités 
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du mécanisme de diffusion de l'or se manifestent dans la relation 
entre sa solubilité effective et le temps nécessaire à la saturation du 
cristal par diffusion de l'or (fig. 69) [41]. Lorsque la durée de la 
diffusion de saturation augmente la solubilité effective croît aussi 
du fait que les atomes de l'or occupent un nombre plus grand de 
sites vacants (solution de substitution). 

Le zinc se comporte dans le silicium comme une impureté « rapi- 
de »: à la différence de son comportement dans le germanium. L'’étu- 
de la plus précise de la diffusion du zinc dans le silicium a été réalisée 


Fig. 69. Variation de la concentra- 
tion de l'or en fonction de la durée 
de la diffusion dans des cristaux de 
silicium comportant des densités de 
dislocations différentes (Wp). 
Np+ Cm“: 1— 5:10, 8 — 1,5.101; 5 — 
4.101; Np: cm: 1—4,3-.10‘4: 2et3 
4,6-10*. 
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par Fuller et Morin [42]. Ils utilisèrent de minces plaquettes de 
silicium (— 1,0 X 0,4 X 0,06 cm) qu'ils portèrent à des tempéra- 
tures variant de 900 à 1360 °C dans une atmosphère des vapeurs de 
zinc. La quantité de zinc était choisie de sorte que la pression des 
vapeurs de zinc fut comprise entre 0,5 et 1,5 atm. Dans certaines 
expériences on faisait varier la pression des vapeurs de zinc en pla- 
çant l’ampoule renfermant la plaquette de silicium et une masse 


vien ce à me LA 


pour l'étude de Fe diffusion du zinc que 


le silicium [42]. J 2 KKK 
1 — four électrique à gradient de température, 
2 — cristal de silicium ni 5 — zinc {en quantité SSSSS 
! dosée. 


donnée de zinc dans un gradient de température (fig. 70). Cependant 
on ne put pas dans ce dernier cas déceler la moindre différence même 
en faisant varier la pression de 7 à 760 mm'Hg. La valeur de D était 
calculée par la formule 


__ (fd)? 
D 5,14 ° 
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On utilisait dans les calculs les valeurs des mobilités correspon- 
dant aux valeurs moyennes de la résistivité des cristaux. Pour que 
la totalité du zinc soit ionisée on utilisait des cristaux dopés à l’arse- 
nic à une concentration suffisante pour qu'après que le cristal 
aura été saturé en zinc il conserve une conductivité de type n. 

Toutes les valeurs des coefficients de diffusion du zinc dans le 
silicium qui ont été obtenues dans [42] se trouvent comprises entre 
105 et 10-7 cm°/s. Les mêmes valeurs ont été trouvées dans les 
études de l’évaporation du zinc dissous dans le silicium, ainsi que 
dans les études du transport du zinc dans un champ électrique exter- 
ne [43]. On remarquera la grande variété des valeurs des coefficients 
de diffusion déterminés sur des cristaux différents et soumis aux 
mêmes traitements thermiques. On se trouve en présence d’une situa- 
tion analogue à celle que nous avons examinée au chapitre V dans 
le cas de la diffusion du cuivre dans le germanium, et qui est en 
relation avec la densité des dislocations dans les cristaux utilisés. 
11 n’est donc pas exclu que dans le cas présent la variété des valeurs 
expérimentales puisse s'expliquer par une différence de densité 
des dislocations. On ne dispose cependant d'aucune confirmation 
expérimentale directe de cette hypothèse. 

Les grandes valeurs des coefficients de diffusion du zinc et des 
éléments du groupe du fer permettent de supposer que dans la gamme 
des températures utilisées, la diffusion de ces éléments procède par 
le mécanisme interstitiel. Etant donné qu'à ces températures les 
atomes d'impuretés se trouvant dans les positions interstitielles 
sont ionisés, ils doivent s’y comporter comme des donneurs. Ainsi, 
par exemple, dans le cas du zinc celui-ci doit faire apparaître dans 
la bande interdite deux niveaux donneurs (du fait que le zinc possède 
deux électrons de valence). Or les études expérimentales montrent 
qu'aux basses températures et à la température ambiante le zinc 
fait apparaître dans la bande interdite du silicium deux niveaux 
accepteurs; ce résultat ne peut s'interpréter qu'en admettant que 
les atomes de zinc peuvent passer des positions interstitielles dans 
les sites réguliers du réseau et que par conséquent la diffusion peut 
s'effectuer par le mécanisme dissociatif. 

Pour élucider le mécanisme de la diffusion des accepteurs poly- 
valents considérés il serait tout indiqué de procéder à l’étude de leur 
diffusion à des températures modérées dans des cristaux de silicium 
dopés par des impuretés des groupes III-V. L'interaction des ions 
de ces derniers éléments avec les éléments polyvalents devrait donner 
lieu à la formation de complexes et à une variation du processus de 
diffusion des porteurs de charges dans les cristaux après diffusion. 
Des études de ce genre ont été récemment effectuées en vue de préciser 
les limites de solubilité de différentes impuretés dans le silicium. 
Les résultats de ces recherches sont exposés au chapitre XVII. 
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$ 7. Influence d’un champ électrique continu externe 
sur la diffusion de l’or et de l’argent dans le silicium 


L'application d’un champ électrique aux cristaux des semi- 
conducteurs permet de contrôler les déplacements des impuretés dif- 
fusant rapidement. Mais pour mettre en œuvre ce procédé de con- 
trôle de la diffusion il est nécessaire de connaître l’état d'ionisation 
des impuretés en fonction de la température. 

Boltaks et al. [32, 34] ont procédé à une étude de l'influence d’un 
champ électrique continu sur la diffusion de l’or et de l'argent dans le 
silicium. Les processus de diffusion étaient effectués à des températu- 
res élevées, entre 1075 et 1350 °C pour l'or et entre 1280 et 1350 °C 


Fig. 71. Schéma de l’appareil uti- 
lisé pour les études du transport des 
impuretés dans un semi-conducteur 
sous l’action d’un champ électrique 
externe. 

1 — électrodes en acier inoxydable, [2 — 
cristaux de silicium, 3—feuilles de tantale, 
4 — douilles isolantes, 5 — suppo 

cuivre, 6 — entrées de courant, 7 — ballon 
en verre, #8— eau, ?— orifice ‘de ompage 

à vide, 10 — Arrivée du gaz hélium. 


pour l'argent. La méthode expérimentale utilisée était la suivante. 
On commençait par découper dans un même monocristal de silicium 
deux barreaux à faces parallèles (5 X 5 X 2 mm), qui à l’aide d’une 
armature spéciale pouvaient être serrés l’un contre l’autre; sur les 
faces des barreaux qui se trouvaient en contact intime on déposait 
préalablement une mince couche d’or ou d'argent renfermant des 
atomes marqués. Tout le montage était alors placé dans un ballon 
en verre qui après évacuation était rempli d’hélium. Le ballon était 
refroidi de l’extérieur par circulation d’eau (fig. 71). Entre les élec- 
trodes de l’armature et les cristaux on disposait de minces feuilles 
de tantale, jouant le rôle d’électrodes de connexion et parfois on 
utilisait aussi des plaquettes de silicium servant à égaliser la tem- 
pérature dans les cristaux diffusés. Les cristaux étaient portés à la 
température requise au moyen d'un courant électrique continu, 
ce qui simultanément permettait d'y créer un champ électrique. 

La température des cristaux était mesurée à l’aide d'un pyromètre 
optique, en apportant les corrections nécessaires pour tenir compte 
de l'absorption des radiations par le verre du ballon et l’eau de 
refroidissement. L'intensité du champ électrique était calculée en 
fonction de l'intensité du courant et de la résistivité des cristaux. 
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Après le transport des particules dans le champ appliqué on analy- 
sait la radioactivité des feuilles de tantale et on déterminait la 
répartition de la concentration de l’'impureté dans les cristaux. 


Tableau 22 


Transport de l’or dans le silicium soumis 
à l’action d’un champ électrique externe [32] 


T, °C t, heure | Sens du déplacement T, °C t, heure | Sens du déplacement 
1075 16,37 |vers la cathode 1250 7,0 vers l’anode 
1125 16,0 » 1300 5,42 » 

1150 12,0 » 1320 2,66 » 

1250 22,0 vers l’anode 1350 2,72 » 


Les résultats obtenus (tabl. 22 et fig. 72) ont montré qu'au-des- 
sus de 1200 °C l'or se déplace vers l’anode et au-dessous de cette 
température, vers la cathode. L'argent se déplace vers la cathode 
à toutes les températures comprises entre 1280 et 1350 °C (fig. 73). 
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Fig. 72. Transport de l'or dans le silicium. 


C — cathode, À — anode. T, °C: a — 1350, b — 1075, c — 1125, d — 1150, £ 73 1320. 
f — 1300: À en heures: a — 2,72, b — 16,37, c — 16, d — 12, e — 2,66, f—5 42. 


On pouvait s'attendre en effet qu'aux hautes températures l'or et 
l'argent se déplaceraient le long des sites interstitiels du réseau 
du silicium sous forme d'ions positifs. 
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Il était donc surprenant qu’en dessous de 1200 °C les particules 
de l'or migrent vers l’anode. Il était peu vraisemblable que dans 
un intervalle de température aussi restreint, les particules de l’or 
puissent modifier la polarité de leurs charges électriques. Les études 
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Fig. 73. Transport de l'argent dans le silicium. 


C — cathode, À — anode. T, °C: a — 1280; b— 1330, c — 1350, t en heures: a — 2, b ct 
° C — 1,9. 


ultérieures ont permis de démontrer que la migration des particules 
de l'or vers l’anode était déterminée par l'effet de leur entraînement 
par les électrons (la théorie de cet. éffet a été exposée au $ 5 du 
chapitre IV). 


$ 8. La pénétration, la solubilité et la diffusion 
des gaz dans le silicium 


La pénétration, la solubilité et la diffusion de l'hydrogène et de 
l’hélium dans le silicium ont été étudiées par Wieringen et Warmoltz 
en utilisant un spectromètre de masse [45]. Leurs résultats sont 
présentés dans le tableau 23. 

L'énergie d'activation de la diffusion de l’hélium dans le silicium 
(1,26 eV) est notablement plus grande que la valeur correspondante 
dans le germanium (0,7 eV). Mais la chaleur de dissolution de l’hé- 
lium dans le silicium (0,48 eV) est plus petite que dans le germanium 
(0,57 eV). 
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Tableau 28 


Valeurs du coefficient de diffusion D, de la solubilité S 
et de la perméabilité P de l'hydrogène dans le silicium 
(pression 1 atm) 


T, °C D-106, cm=°/s S-10-16, cm3 P-10-10, cm-s-1 
1092 1,70 3,4 9,7 
1115 1,80 4,1 7,4 
1127 1,80 4,7 8,4 
1132 1,76 5,4 9,4 
1195 2,23 9,8 21,9 
1199 2,30 10,0 23,0 
1200 2,17 11,2 24,3 


L'hydrogène se trouve dans le réseau du silicium sous forme de 
molécules H, qui doivent être en partie liées à l’oxygène qui s'y 
trouve également. L'hydrogène ne fournit pas de porteurs de charge, 
tout au moins dans le domaine des températures modérées. La per- 
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méabilité du silicium à l’hydrogène en fonction de la température 
est illustrée sur la fig. 74. 

La perméabilité du silicium au néon, à l’argon et à l'azote est 
négligeable, à 1200 °C elle est de l’ordre de 5-10-8 cm-?.s"t, 

Les analyses au spectromètre de masse, ainsi que d'autres procé- 
dés d’analyse attestent que les lingots de silicium renferment des 
quantités importantes de différents gaz. Ainsi, Papazian et Wolsky 
[46] indiquent les valeurs typiques suivantes des concentrations des 
gaz dissous dans les monocristaux de germanium et de silicium 
(tableau 24). 
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Tableau 241 


Atomes d'impuretés 


Matériau 


2,3-1018 néant 
,5.4019 1,1019 . » 


La présence d'importantes quantités d’ oxygène dans les lingots 
de silicium se manifeste par l’ apparition d'une bande d’ absorption, 
qui se situe aux environs de 9 microns dans le silicium, et à 11,6 mi- 
crons dans le germanium [47]. Kaiser et Kek [48], puis Smakula et 
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Fig. g. 75 Courbes d'absorption optique dans l’infra-rouge des cristaux de sili- 
cium [45 


ectre d'absorption (en trail plein pour un cristal ne renfermant pas d'oxygène, en 

Dointi illé, bandes d'absorption apparaissant dans des cristaux riches en oxygène) : b — bande 

d'absorption centrée sur une longueur d'onde de 9 microns du silicium à 20 RC (1) et à 130 °C 

(2); c — les« queues » des bandes d’absorption dans le silicium (7 avant traitement thermique, 

2 — après traitement thermique, 3 — gens un cristal ne renfermant pas d'oxygène en quan- 
mesurable. 


Kalnajs [49] ont montré que la valeur du coefficient d'absorption 
à 9 microns varie d’un cristal à l’autre en fonction de la concentra- 
tion d'oxygène (fig. 75). 

Logan et Peters [50] ont étudié la diffusion de l'oxygène dans le 
silicium. Pour déterminer la profondeur de la diffusion après chauf- 
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fage d’un cristal de silicium en atmosphère d'oxygène, ils utilisèrent 
deux procédés : l'examen au microscope de la surface après attaque 
chimique et la mesure des propriétés de la couche de diffusion après 
un traitement thermique supplémentaire. 

Le premier procédé se fonde sur le fait que les dimensions des 
piqûres d'attaque chimique localisée à la sortie des dislocations dé- 
pendent de la teneur en oxygène des cristaux étudiés: plus celle-ci 
est grande, plus le diamètre des piqüres est petit, les conditions et la 
durée de l'attaque chimique étant les mêmes. En chauffant des 
cristaux de silicium en atmosphère d'oxygène ou dans le vide on 
pouvait produire des couches enrichies ou appauvries en oxygène, 


2 
” 1] 1,5 . 
= l 
& 
SR 40 10 À 
S pe 
+ 0,5 05 à 


100 200 300 400 
th 
F ig. 76. Courbes théoriques de la variation en fonction du temps des concen- 
trations de l'oxygène libre (courbe Z — échelle de droite), du SiO, (2) et des 


complexes SiO, (3) (pour les courbes 2 et 3 utiliser l'échelle de gauche). 
Concentration initiale de l'oxygène 1,8-101° cm2. 


dont l'épaisseur pouvait être évaluée en déterminant le diamètre 
des points de piqûres, apparaissant après une attaque chimique 
convenable. 

La deuxième méthode se fonde sur l'apparition d'effets spécifiques 
résultant des traitements thermiques auxquels on soumet les cristaux 
de silicium ; à la suite d'un traitement thermique à basse température 
(300-600 °C) la conductivité électronique s'accroît ; la concentration 
d'électrons est plus grande dans les cristaux qui ont été traités en 
présence d'une source d'oxygène (creusets en verre de silice, atmo- 
sphère ambiante renfermant de l'oxygène) que dans ceux qui ont 
été traités dans le vide ou en atmosphère d'hydrogène. 

Pour appliquer la méthode de la conversion thermique du type 
de conductivité, des cristaux de silicium de type p étaient soumis 
à un traitement à haute température en atmosphère d'oxygène, puis 
étaient soumis à un chauffage à 450 °C. Ce chauffage à 450 °C faisait 
apparaître à la surface des cristaux une couche de silicium de type 
n ; la profondeur de cette couche, qui est fonction de la température 
et de la durée du traitement de diffusion à haute température pouvait 
être déterminée par le procédé de la sonde chaude, par dépôt d’une 
couche d’or et différents autres procédés. Conformément aux résul- 
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tats de ces études, la vitesse de diffusion de l'oxygène à 1300 °C a été 
trouvée égale à 1.8 10-12 cm°/s. 

Kaiser, Frish et Reiss [51] ont proposé une explication du proces- 
sus de la formation de donneurs thermiques lors du traitement à 
basses températures des cristaux de silicium; ce processus serait 
le résultat de la décomposition de la solution solide de l'oxygène 
dans le silicium. L’oxygène dissous dans le réseau de silicium diffuse 
et lors du traitement thermique s’accumule en certaines régions 
favorables du réseau (par exemple, sur les dislocations [52]), sous 
forme d'’agrégats répondant aux formules SiO., SiO,, (SiO.),. On 
admet que la conductivité électronique est essentiellement due 
aux complexes SiO,. les groupements (SiO.), étant électriquement 
inactifs. Etant donné que les complexes SiO, représentent un stade 
intermédiaire de la décomposition de la solution solide, leur con- 
centration et donc celle des donneurs est fonction de la durée du 
traitement thermique (fig. 76). 


$ 9. Sur certaines différences dans les mécanismes 
de la diffusion des impuretés dans le germanium 
et le silicium 


Le germanium et le silicium sont deux corps simples semi-conduc- 
teurs de même structure cristalline et présentant des propriétés phy- 
sico-chimiques fort semblables ; on pourrait donc s'attendre à ce que 
la diffusion des impuretés procède d'une façon analogue dans ces 
deux matériaux. Cependant cette analogie ne s’observe pas. Ainsi, 
tandis que dans le germanium la vitesse de diffusion des donneurs 
(éléments du groupe V) est de deux ordres de grandeur plus rapide 
que celle des accepteurs (éléments du groupe III), dans le silicium 
ce sont les éléments du groupe IIT qui difusent beaucoup plus rapi- 
dement que les éléments du groupe V. Certaines autres impuretés tels 
le zinc et l'or diffusent dans le silicium à une plus grande vitesse 
que dans le germanium, bien que les forces de liaison qui détermi- 
nent l'énergie de formation des défauts et la température de fusion 
soient notablement plus grandes dans le silicium. Selon Swalin 
{531 cette absence de corrélation entre les vitesses de diffusion de 
différentes impuretés dans le silicium et le germanium et leurs pro- 
priétés, doit être attribuée à ce que les lacunes qui se forment dans 
ces deux matériaux se comportent différemment. 

Aussi bien dans le germanium que dans le silicium les lacunes 
présentent des propriétés d'accepteurs. Cependant le niveau d’ioni- 
sation des lacunes dans le germanium se situe dans la partie infé- 
rieure de la bande interdite, à 0,26 eV au-dessus du bord de la bande 
de valence ; dans le silicium ce niveau se situe dans la partie supérieure 
de la bande interdite à 0,16 eV en dessous du bord de la bande de 
conduction [54]. Il en résulte qu’à des températures comparables, 
le nombre de lacunes ionisées doit être plus important dans le germa- 
nium que dans le silicium. C'est cette différence entre les énergies 
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d'ionisation des lacunes dans le silicium et le garmanium qui déter- 
minerait les différences des vitesses de diffusion des impuretés des 
groupes ÎIT et V dont la diffusion procède par le mécanisme lacunaire. 
Lors du déplacement des ions d’impuretés d’une lacune à une autre, 
ces lacunes étant chargées dans le cas du germanium, des interactions 
électrostatiques doivent se manifester entre ces deux défauts por- 
tant des charges électriques ; les ions d'impuretés à charges positives 
seront donc attirés par les lacunes portant des charges négatives, 
ce qui doit faciliter leur migration, tandis que les ions d'impuretés 
négatifs seront repoussés par ces mêmes lacunes chargées et leur 
migration s'en trouvera ralentie. Dans le silicium la majorité des 
lacunes se trouve à l’état neutre et il ne peut donc y avoir d’interac- 
tion coulombienne entre les ions et les lacunes. 

Pour obtenir une estimation quantitative du rapport des coef- 
ficients de diffusion des donneurs et des accepteurs dans le germa- 
nium et le silicium on fera appel aux formules qui ont été établies 
au $ 3 du chapitre IV. 

Dans le tableau 25 sont indiqués les rayons ioniques des donneurs 
du groupe V et des accepteurs du groupe IIT, ainsi que les valeurs de 
AH calculées à l’aide de la formule (1, 7) pour le germaniun et le 
silicium (voir $ 7, ch. I). Les rayons ioniques du germanium et du 
Silicium ont pour valeurs 1,22 À et 1,17 À respectivement. 

L'énergie de l'interaction coulombienne entre les lacunes char- 
gées et les ions est égale conformément à l'équation (IV, 56) à 
+0,36 eV pour le germanium (x — 16) et à +0,46 eV pour le silicium 
(x — 12). Les valeurs de u — E, ont été prises égales à 0,05 eV pour 
le germanium et à 0,29 eV pour le silicium [53]. 


Tableau 25 


— AH, kcal/mole 


Nature de Rayon | 

d'impureté ionique, À Ge | Se 
B- 0,75 6,0 5,7 
AL- 1,74 7,9 10,3 
Ga 1,58 3,0 4,2 
In- 1,65 3,8 5,3 
Te- 1,64 3,5 5,0 
p+ 0,77 4,0 3,8 
Ast 0,96 4,5 4,1 
Sb+ 1,19 0 0 
Bit 1,32 0,1 0,2 


En appliquant les équations (1V, 55) et (IV, 58) et y portant 
les valeurs correspondantes de AH,, AH, et de u — Æ, on calcule les 
valeurs de D,/D,4 de la diffusion des différentes impuretés dans 
le germanium et le silicium à une température donnée. Les résultats 
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Tableau 26 


Valeurs théoriques et expérimentales de D;/D:4 


. ? Valcur Valeur 
ae Lrede, | var | epéne | onu |rupede | valeur | cspére 
Germanium (800 °C) Silicium (1200 °C) 
P NI 5) 0,2 n Bi 1 1 
Ga 4 1 Sb 1 1 
In 6 2 As 1,5 2 
B 45 3 P In 1,2 se) 
n P 580 45 T1 1,2 5 
Bi 90 130 B 1,8 15 
Sb 90 130 n P 4,0 15 
AS 180 230 P Ga 0,8 20 
Al 9 70 


de ces calculs sont consignés dans le tableau 26 ; on y trouvera égale- 
ment les valeurs expérimentales correspondantes. 

On peut constater que les différences entre les rayons ioniques 
des accepteurs et les rayons des atomes de germanium ou de silicium 
sont plus grandes que dans le cas des donneurs ; on peut en conclure 
que la vitesse de diffusion des accepteurs devrait être plus grande que 
celle des donneurs. C'est ce que l’on observe effectivement dans 
le silicium, où l'effet de la diffusion des rayons ioniques des particu- 
les n'est pas masqué par les interactions coulombiennes entre les 
ions et les lacunes chargées (puisque n — Æ, <<0). Dans le germa- 
nium ces interactions modifient plus fortement la vitesse de diffu- 
sion des donneurs (AH, 0) que celle des accepteurs (AH,> 0). 

Lors du calcul de D;,/D,4 pour le germanium l’on a tenu compte 
des interactions coulombiennes entre les ions d’'impureté et les 
lacunes chargées, puisque du fait que n — Æ, > 0, la majorité des 
lacunes portent des charges. 

Ces considérations permettent d'interpréter le fait que dans 
le silicium les accepteurs diffusent plus rapidement que les donneurs, 
tandis que l'inverse est vrai pour le germanium. 


$ 10. Les défauts thermiques dans le silicium 


Toute une série de recherches expérimentales a été consacrée à 
‘étude des défauts thermiques apparaissant dans les cristaux de 
silicium rapidement refroidis à partir d'une température élevée 
[68-73]. Dans la majorité de ces recherches on considère que les 
défauts thermiques sont non pas des défauts ponctuels isolés, mais 
des complexes doués de propriétés de donneurs. Ce type de donneurs 
peut être introduit dans les cristaux de Si en les soumettant à un 
traitement thermique à une température comprise entre 350 et 
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1300 °C [68-73]. Dans une étude [68] il a été indiqué que dans un 
cristal de silicium produit par tirage d’un bain fondu, on peut faire 
apparaître jusqu à 10! donneurs par cm* en le soumettant à un recuit 
à 350-500 °C. Kaiser montre par des mesures électriques et optiques 
que la concentration des défauts thermiques de ce type dépend de la 
teneur du cristal en oxygène, et plus celle-ci est grande, plus grande 
est la concentration des défauts thermiques. Il a été admis que les 
défauts thermiques pouvaient être constitués par des complexes 
du type SiO, [69]. 

D'autre part certaines recherches fournissent des résultats qui 
semblent indiquer que l'oxygène n’exerce aucune influence sur les 
propriétés des défauts thermiques. Par exemple, Bemski et Dias [70] 
ont montré que la concentration des défauts thermiques apparais- 
sant lorsqu'on refroidit rapidement un cristal de silicium de 800 °C 
à 600 °C, ne dépend pas de la concentration d'oxygène dans le 
cristal initial, qu'il ait été produit par le procédé de tirage ou par 
celui de la fusion de zone. On peut donc constater que la nature des 
défauts thermiques n’est pas encore élucidée. En particulier on ne 
dispose pas de données univoques sur l'interaction des complexes 
qui se forment aux températures élevées avec les lacunes ou les 
autres types de défauts ponctuels. 

Les valeurs des énergies de formation des défauts thermiques 
E, ont été maintes fois déterminées en étudiant la relation entre leur 
concentration et la température de trempe [71, 72] *. 

Selon les données de différents chercheurs Æ, serait comprise 
entre 2,5 et 1,8 eV. L'on a établi que la valeur de £, étant fonction 
du taux de dopage du cristal, à mesure que celui-ci croît, Æ, dimi- 
nue [72]. 

Le recuit des défauts thermiques a été étudié par plusieurs cher- 
cheurs [10, 71, 73]. Les défauts thermiques étaient créés par un 
refroidissement rapide des cristaux portés à une température com- 
prise entre 600 et 1025 °C. Dans le travail [71] on n’a observé une 
variation de la concentration des défauts thermiques que lorsque 
la température de recuit était notablement supérieure à la tempéra- 
ture ambiante. En partant des courbes de la variation de la concen- 
tration des défauts thermiques il a été possible de calculer la valeur 
de l'énergie de migration de ces défauts £m. On a constaté que la 
valeur de Ex était fonction de la densité de dislocations dans le 
cristal étudié, et lorsque celle-ci était supérieure à 10* cm-* environ. 
En était de l’ordre de 0,6 eV. Les auteurs du travail [74] estiment 
que les défauts thermiques sont constitués par des groupes de lacunes. 
Bemski et Dias [70] ont de leur côté procédé à une étude du recuit 
des défauts thermiques à la température ambiante. Une analyse de la 
variation de la concentration en fonction du temps a permis d’arri- 
ver à une valeur de Ey = 0,3 eV et de calculer le coefficient de dif- 


* Les publications consacrées au calcul théorique des valeurs des énergies 


de formation et de migration des lacunes et des atomes interstitiels de Si sont 
citées au $ 3 du ch. V. 
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Tableau 27 
Les paramètres de la diffusion des impuretés dans le silicium 


Impureté Do. cm°/s AH, eV AT grrocide Références 
1 2 3 4 5 ü 
H 9,4-40-3 0,48 967 — 1207 5 (45] 
Li 4,410-3 0,78 450 — 1000 2 [22] 
2,3-10-3 0,65 360 — 860 4 [24] 
2,2.10-3 0,70 420 — 800 1 [58] 
2,5.10-3 0,66 25— 125 
80 — 1350 4 [27] 
2,65-10-3 0,62 400 —- 500 3 [57] 
Cu 4.102 1,0 800 -: 1100 1 [29] 
4,7-1078 0,43 400 = 700 2 [55] 
Ag 2,0-10-3 1,59 1100 — 1350 1 [32] 
Au 4,1-10-3 1,11 800 - 1200 1 [33] 
2,44-40-4* 0,38 f700 —- 1300 1 [56] 
2,75-10-3 +» 2,0 
Na 41,65-10-3 0,72 520 — 820 2 [28] 
K 4,1-10-3 0,75 530 -- 790 2 [28] 
Zn 0,1 1,4 980 -:- 1270 4 [43] 
B 10,5 3,66 2 (3] 
3,2 3,5 2 (9] 
17,1 3,66 2 [10] 
15,8 3,7 2 [11] 
10,7 3,64 2 [12] 
25 3,51 2 (1] 
6-10-7 1,68 700 = 1150 1 [13] 
Al 8 3,45 2 [3] 
4,8 3,34 1100 — 1400 2 [59] 
2800 3,77 2 [60] 
Ga 3,6 3,49 2 (3] 
270 4,15 2 [61] 
2,1 3,5 2 [62] 
In 16,5 3,89 2 (3] 
19,4 3,86 1 [63] 
Te 16,5 3,88 2 (3] 
Sn 32 425 1050 = 1200 1 [21] 
C 0,33 2,92 1070 —- 1400 1 [19] 
Si 1800 4,86 1220 —- 1400 1 [17] 
9000 5,14 4100 = 1300 1 (15, 16] 
Ge 6,26-105 5,28 1450 — 1350 1 [20] 
P 10,5 3,66 2 [3] 
29 3,88 1 [64] 
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Tableau 27 (suite) 


Impureté Do, cm°?/s AH, eV AT Procédé | Références 
de mesure 


1 


to 
Co 


ô 


As 0,32 3,55 2 (3 
68,6 4,25 2 [6] 

Sb 5,6 3,92 2 (3] 
12,9 3,95 1 [8] 

Bi 1030 4,6 2 [3] 
O 0,21 2,55 2 [66] 
3,5 2 [65] 

S 0,92 2,2 1050 -= 1360 2 (65] 
Cr 0,01 1,0 900 —- 1250 2 [67] 
Fe 6.2-10-3 0,86 1 [33] 
He 0,11 1,26 5 [45] 


Remarques: * — diffusion par les sites interstitiels : *% — diffusion par les sites 
réguliers, { — mesure de la radinactivité, 2 — procédé de la jonction p-n. 3 — mesure de 
12 résistivité, & — mesure de Ia dérive des ions, % — détermination au spectromètre 

e masse. 


fusion des défauts thermiques qui a été trouvé égal à 1,2 -10-7 cm°/s, 
et ce, quelle que soit la teneur en oxygène des cristaux étudiés. Ces 
auteurs sont de ce fait amenés à considérer que les défauts thermiques 
seraient constitués par des atomes de Si occupant des positions 
interstitielles. Selon Swanson [73] l'énergie de migration des défauts 
thermiques est égale à 0,81 eV, et les défauts thermiques seraient 
alors des complexes impuretés-lacunes. 

Nous voyons donc que selon les auteurs l’énergie de migration 
des défauts thermiques est comprise entre 0,3 et 1 eV. 

Les défauts thermiques font apparaître dans la bande interdite 
du silicium des niveaux d’énergie localisés pour les électrons et exer- 
cent ainsi une influence directe sur les propriétés électriques et 
photo-électriques du matériau. Par l’analyse des spectres de photo- 
conductivité relevés à 78 K, Swanson a déterminé l'énergie d’ionisa- 
tion des niveaux donneurs dus aux défauts thermiques, qu'il a trou- 
vée égale à E, + 0,4 eV. Une étude de la variation thermique de la 
constante de Hall a fourni une valeur de l'énergie d'ionisation proche 
de la valeur de Swanson [70, 71]. 

Il importe de remarquer que la valeur de l'énergie de formation 
des défauts thermiques dans le silicium est plus grande (—2,5 eV) 
et leur énergie de migration plus petite (0,3 — 1 eV) que les valeurs 
correspondantes dans le germaniun (2 eV et 1,2 = 1,3 eV respecti- 
vement). Les valeurs absolues des énergies d'ionisation des niveaux 
locaux créés par les défauts thermiques sont dans lesilicium au moins 
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deux fois: plus grandes que dans le germanium (comparer $ 3, 
chapitre V). Dans la majorité des cas les défauts thermiques créés 
dans le silicium sont considérés comme étant des complexes à pro- 
priétés de donneurs, tandis que ceux apparaissant dans le germanium 
sont des accepteurs du type lacunes isolées (voir tableau 27). 


COMPLÉMENT AU CHAPITRE VI 


$ 1. Sur la répartition anormale de la concentration 
du phosophore dans le silicium 


Nous avons indiqué au $ 1 du présent chapitre que lorsque la 
concentration limite du phosphore était grande (— 10°° cm) la 
courbe de répartition du phosphore diffusé dans le silicium n’est 
pas monotone et qu il existe à proximité de la surface du cristal une 
zone à concentration constante. Au cours de ces quelques dernières 
années toute une série de nouvelles publications ont été consacrées 
à l'étude de la diffusion du phosphore dans le silicium [75-85] et 
il est donc important de prendre en considération les nouvelles 
hypothèses avancées pour expliquer l’anomalie de la répartition du 
phosphore diffusé. Lorsque la concentration de l'impureté qui 
diffuse est supérieure à la concentration intrinsèque des porteurs 
de charge à la température de la diffusion, une des raisons possibles 
de l'accroissement du coefficient de diffusion pourrait être l’appari- 
tion d'un champ électrique interne (voir $ 2, chapitre IV). Cependant 
l'influence de ce champ électrique ne commence à se manifester que 
lorsque la concentration devient égale à N = nr, = 10% cm * et 
cette influence ne peut augmenter le coefficient de diffusion que de 
deux fois environ. L'influence d’un champ électrique interne ne 
peut donc être invoquée pour expliquer l'accroissement du coeffi- 
cient de diffusion que lorsque la concentration d’impureté n'est 
pas beaucoup plus grande que la concentration intrinsèque n; des 
porteurs de charge, c’est-à-dire pour Vaup. © 10*° cm” 

Lorsque la concentration superficielle du phosphore est plus 
importante d’autres interprétations de l'allure de la répartition 
du phosphore diffusé ont été invoquées. Maekawa [87] émit l’hypo- 
thèse que la vitesse anormalement grande de la diffusion que l'on 
observe lorsque la concentration du! phosphore est grande pourrait 
être due à la diffusion d'atomes du phosphore neutres par les sites 
interstitiels. Le nombre d’atomes neutres dépend du taux d’ionisa- 
tion et croît avec la concentration du phosphore. Selon Maekawa 
187] l'énergie d'activation de la diffusion rapide est égale à 1,8 eV 
environ. 

Les résultats de Iglitzine et al. [86] semblent également témoigner 
en faveur de l'existence d’un flux d’atomes de phosphore progres- 
sant par les sites interstitiels. Une autre interprétation de la répar- 
tition anormale du phosphore se fonde sur le rôle des défauts, notam- 
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ment des dislocations, qui seraient générées lors de la diffusion de 
grandes quantités de phosphore [75-85]. Certains auteurs [75, 80, 81] 
expliquent l'accélération de la diffusion par l'apparition d'une 
plus grande concentration des lacunes. Thaï [82] suppose qu'une 
diffusion accélérée du phosphore dans le silicium serait due à un 
fluage plastique comprenant le mouvement des dislocations et la 
génération des lacunes. Dans [84] on suppose que la diffusion par le 
mécanisme lacunaire des impuretés du groupe V dans le silicium 
serait limitée par la vitesse de diffusion des paires lacune-impureté 
(centres E). Dans une autre publication [85] on développe cette hypo- 
thèse et on suppose que le phosphore superficiel pénètre dans le 
réseau du silicium sous forme de centres E qui, eux, se constituèrent 
à l'interface. À mesure que ces centres £ pénètrent plus avant à 
l'intérieur du cristal, ils se dissocient en produisant des lacunes 
.excédentaires. Ce modèle fournit une interprétation qualitative du 
fait que l’état de la surface du cristal exerce une forte influence sur 
la diffusion, ainsi que des faibles valeurs de l'énergie d’activation 
que l’on observe lorsque la concentration superficielle du phosphore 
est grande. Ce modèle permet également d'expliquer la diffusion 
du phosphore aux basses températures ainsi que l'effet d'expulsion 
de l’impureté de dopage par le phosphore utilisé pour réaliser l’émet- 
teur d’un transistor. 


$ 2. L'effet d'expulsion de l’émetteur 


Lors de la réalisation de structure 7 *-p-r dans la production des 
transistors on observe un effet d'expulsion de la région de l’émetteur 
de l’impureté de dopage utilisée pour constituer la base du dispositif 
.(bore ou gallium), lorsque l’impureté de dopage de l’émetteur est 
le phosphore. Cet effet, appelé « emitter push-effect » ou EPE. est 


—_ 


Fig. 77. 


dû à ce que le coefficient de diffusion de l'impureté de dopage de la 
base se trouve accru dans la région de l’émetteur, ce qui provoque 
un abaissement de la jonction du collecteur (fig. 77). 

Cet effet a été mentionné pour la première fois dans une publica- 
tion de Miller [88], puis a fait l’objet de plusieurs recherches [89-98], 
qui ont permis de tirer les conclusions suivantes: 

1. La profondeur de l'EPE, Az, est indépendante du mode de produc- 
tion du silicium (89): 
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2. La valeur de Az croît avec la concentration superficielle de | im- 
pureté de dopage de l'émetteur (89, 90]; 

3. La valeur de Az croît avec la concentration de l'impureté de 
dopage de la région de la base [89, 91]; 

4. Az ne dépend pas du temps de la diffusion de l'impureté de dopage 
de l'émetteur [89] ; à mesure que la jonction de l'émetteur se rappro- 
che de la jonction du collecteur, Az ne fait que croître selon [20. 911], 
mais selon [92] Az croît d'abord puis atteint une valeur censtante ; 
5. L'EPE serait d'autant plus prononcé que le temps de refroidis- 
sement après diffusion serait plus long [89, 93]. Cependant dans [94Ï 
on n'a pas observé de variation de l’EPE avec le temps de refroidis- 
sement ; 

6. L'EPE dépend fortement de l'espèce de l’impureté utilisée pour 
le dopage de l'émetteur et de l’impureté utilisée pour le dopage de 
la base. Si on remplace le phosphore par de l’arsenic. on observe ur 
effet inverse ; l'impureté de dopage de la base est non pas expulsée, 
mais attirée par l'émetteur. Lorsqu'on utilise le gallium pour le 
dopage de la base, l’'EPE est notablement plus intense que dans le 
cas où on utilise le bore ; 

7. L'EPE dépend de l'orientation cristallographique du cristal de- 
silicium. L'effet est moins prononcé dans la direction {100} que 
dans la direction {1141} [95]; 

8. L'EPE est un effet qui se manifeste « à distance »; dans [96] 
on l’a observé à une profondeur de 12 microns en dessous de la sur- 
face avec Zém 3,6 microns et dans [85] à une profondeur de plus 
de 20 microns de la région n*. 

Il n'existe actuellement aucune théorie parachevée de l’EPE, 
aussi nous nous contenterons de l’énumération des différentes inter- 
prétations qui ont été avancées par les chercheurs qui s'en étaient 
occupés. Dans [93] on avance, par analogie avec l'effet d'accéléra- 
tion de la diffusion de l’impurété de dopage de la base, observé 
après irradiation des cristaux par un flux de protons, que l'EPE 
serait lié à un flux de lacunes générées dans la région de l’émetteur. 
La concentration des lacunes dans l'émetteur est plus grande que la 
concentration normale dans un rapport de V,/n, fois du fait de 
l’interaction des lacunes laissées par les accepteurs avec les ions 
du donneur. Selon ce modèle le flux de lacunes provenant de l’émet- 
teur se forme lors du refroidissement du cristal après diffusion, ce 
qui se trouve confirmé par la relation qui a été observée dans cette 
étude entre l'EPE et la vitesse de refroidissement. Gereth et Schwutt- 
ke [97] estiment, eux, que l'EPE a pour origine la formation dans 
la région de l'émetteur de précipités de formule SiP lors du refroi- 
dissement du cristal, ce qui selon ces auteurs doit donner lieu à une 
génération de lacunes, qui diffusent vers le collecteur, et accélèrent 
la diffusion de l’impureté de dopage de la base. 

Selon Lawrence [98] l'EPE serait le résultat d’une interaction 
entre les impuretés de la base et de l'émetteur, donnant lieu à l’ap- 
parition dans le cristal d'importantes contraintes mécaniques et 
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‘provoquant la formation de dislocations dans la base du transistor. 
L'accélération de la diffusion que l’on observe serait due aux lacunes 
‘excédentaires générées par ces dislocations. L'on prouve dans (91] 
une théorie de l’EPE, fondée sur le modèle de la génération des lacu- 
nes lors d’un déplacement non conservatif des dislocations introdui- 
tes dans le cristal par le processus de diffusion, selon le modèle déve- 
loppé par Prussin [99]. Une expression de Azx a été établie, selon 
laquelle Azx est proportionnelle à la concentration superficielle de 
l'impureté de dopage de l'émetteur, au logarithme de la concentra- 
tion superficielle de l’impureté de dopage de la base et inversement 
proportionnelle à la profondeur de la jonction du collecteur, dans 
le cas où la répartition de l’impureté de dopage de la base W, cor- 
respond à la loi de Gauss ; si V, est constante Az ne dépend pas de x. 

On doit remarquer cependant que l’EPE se manifeste même en 
l'absence des dislocations générées par le processus de diffusion 
[93]. Dans ce cas on doit invoquer un autre mécanisme pour expli- 
quer l'existence de l’EPE, notamment le mécanisme de la diffu- 
sion rapide du phosphore sous forme de centres E [85]. 

Dans la production des transistors l’EPE est indésirable, car 
cet effet nuit à la reproductibilité de l'épaisseur assez petite de la 
base, accroît sa résistance, entraîne une modification de la réparti- 
tion des impuretés dans la base, tout ceci réduisant les caractéristi- 
ques d'amplification et de fréquence des transistors. L'EPE peut 
se trouver également à l’origine d'une réduction des tensions limites 
du fonctionnement des transistors par une piqüre de la base ou par 
formation des microplasmes sur la jonction du collecteur en dessous 
de l'émetteur. 


$ 3. Sur la diffusion du phosphore dans le silicium 
aux basses températures 


La diffusion du phosphore dans le silicium à des températures 
comprises entre 450 et 900 °C a été observée pour la première fois 
dans le travail [100a]. Après une diffusion du phosphore à 1000 °C 
pendant 20 minutes à partir d’une source de POCI,, le cristal de 
silicium était soumis à un traitement thermique de longue durée 
à une température modérée (450-900 °C). Après un traitement suf- 
fisamment long à température relativement basse on observe les 
modifications suivantes dans la répartition de la concentration du 
phosphore: une diminution de la concentration superficielle et 
apparition d’une « queue » dans la partie des faibles concentrations 
(fig. 78). La diminution de la concentration superficielle du phospho- 
re a été évidemment attribuée à une précipitation du phosphore 
dissous. En ce qui concerne l'apparition d'une « queue» dans la 
répartition du phosphore, son origine doit être attribuée, selon 
[100], à une diffusion rapide déterminée soit par la migration des 
centres Æ, soit par une génération des lacunes due à l'apparition 
ou au déplacement des particules du précipité ou des dislocations. 
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Dans une publication ultérieure [101] les mêmes auteurs proposèrent 
d'attribuer l'apparition d’une « queue » de diffusion à un double 
mécanisme de diffusion comportant deux composantes : la composan- 
te « lente » qui prédomine dans la région à haute concentration 


10° 
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Fig. 78. 


serait constituée par des centres Æ portant des charges négatives 
ou des atomes de phosphore en positions interstitielles. La compo- 


sante « rapide » serait constituée par des centres Æ électriquement 
neutres. 


$ 4. De la diffusion et de la solubilité des impuretés 
dans le silicium fortement dopé 


Depuis longtemps déjà on accorde une grande attention aux 
problèmes de la diffusion et de la solubilité des différentes impuretés 
dans les cristaux de silicium fortement dopés (concentration initiale 
de l’impureté de dopage > 101$-10!? cm”*). Puis récemment ce sont 
les études de la diffusion et de la solubilité de l’or dans les cristaux 
de silicium fortement dopés qui ont retenu l’attention de nombreux 
chercheurs ; la raison de cet intérêt réside en ce que l'or est large- 
ment utilisé dans les dispositifs à semi-conducteurs afin de réduire 
la durée de vie des porteurs de charge minoritaires. 

C'est Wilcox et al. [102] qui étudièrent pour la première fois 
la diffusion de l'or dans les cristaux de silicium fortement dopés 
par des accepteurs et des donneurs. Pour disposer de cristaux forte- 
ment dopés, ils ont soumis des cristaux de silicium à une diffusion 
préalable au phosphore (avec une concentration superficielle égale 
à 5-10*% cm'*). Utilisant la méthode des isotopes radioactifs, il a 
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été démontré qu’à des températures comprises entre 900 et 1200 °C 
les couches du cristal dopées par diffusion du phosphore (7*) ralen- 
tissent fortement la diffusion de l’or tout en accroissant sa limite 
de solubilité; dans les couches fortement dopées au bore (p*) on 
n'observe par contre aucune altération majeure du profil de diffu- 
sion de l'or. Les études ultérieures de l'influence du taux de dopage 
initial du cristal sur la diffusion de l'or 
réalisées par Jashi et Dask [103] confirment 
les résultats obtenus dans [102]. Jashi et 


10 Dask ont étudié au microscope électroni- 

? y que la répartition de l'or diffusé à 1000 °C 
S p dans des cristaux de silicium dopés par dif- 
0 fusion à 1150 °C du phosphore, à partir 
d'une source de P,0:. La fig. 79 montre que 

107 dans le cas où la concentration superficielle 

du du phosphore est égale à 2-10*! cm * la con- 

sd centration de l’or atteint 1018 cm“, valeur 

1 qui est de deux ordres de grandeur supé- 

D Er rieure à la limite de solubilité de l'or 

»# dans le silicium intrinsèque. On interprè- 

Fig. 79. te cet important accroissement de la solu- 


bilité de l’or dans les couches de silicium 
soumises à une diffusion préalable, en se fondant sur la théorie 
de Reïiss ($$ 7, 8, ch. XVI). Cagnina [104] estime cependant que 
l'accroissement de la solubilité de l’or dans le silicium de type r 
fortement dopé par un donneur serait plutôt dû à la formation de 
paires entre les ions de l’impureté de dopage et de l’impureté diffu- 
sée, bien que le mécanisme invoqué dans [103] ne doive pas être 
écarté. Les recherches poussées de Cagnina [104] ont montré que 
l'accroissement de la solubilité de l'or se manifeste non seulement 
dans la couche fortement dopée par une diffusion préalable, mais 
également dans des cristaux où la répartition de l'impureté de 
dopage est uniforme. 

La fig. 80 montre qu’à mesure que croît la concentration du 
phosphore, la solubilité de l'or dans le silicium dopé s'accroît égale- 
ment. Avec une concentration de phosphore égale à 6 X 101? cm”", 
la limite de solubilité de l’or à 1100 °C atteint 1,4-10!? cm'* (la 
limite de solubilité dans un cristal intrinsèque étant de 3,6 -101% cm). 
Un dopage du silicium par l’arsenic donne également lieu à un accrois- 
sement de la solubilité de l’or, bien que plus faible que dans le cas 
d'un dopage au phosphore [107]. Les données de Chou et de Gibbons 
[105] concordent bien avec celles de [102-104]. 

Chou et Gibbons {105] ont observé à 1100 °C une solubilité de l'or 
atteignant 7-10'8 cm° dans une couche de silicium préalablement 
dopée par diffusion du phosphore (sa concentration superficielle 
était égale à 3,3-10*% cm'*). Cette valeur de la solubilité de l'or est 
plus grande que celle indiquée dans [103]. Ces auteurs ont établi 
que tout l’or dissous dans le silicium s’y trouve en positions de 
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substitution. Une étude plus poussée de l’influence de l’impureté 
de dopage sur la migration de l’or dans le silicinm a permis de mettre 
en évidence que la température de la diffusion exerçait une forte 
influence sur le taux d’accroissement de la solubilité de l'or [108] 


Nu / Na 


N= 36-10 em 3 


10" 10'° 10° w? 
W, cm 
Fig. 80. 
(fig. 81). A 800 °C, par exemple, la solubilité de l’or dans le silicium 


de type rest 15 fois plus grande que dans le silicium intrinsèque, 
tandis qu’à 1200 °C elle n'est que 1,4 fois plus grande. Cependant on 


7. °C 
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Fig. 81. 


ne trouve aucune explication à cette variation thermique de l’ac- 
croissement de la solubilité dans la publication [108]. 

La diffusion et la solubilité de l'or dans le silicium de type p 
fortement dopé n'ont que relativement peu attiré l'attention des 
chercheurs. Il a été établi que le bore et le gallium n'exercent pas 
la même influence sur la solubilité de l’or. La présence du bore dans 
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le silicium ne modifie pas la répartition de la concentration de l'or 
diffusé (102, 104] ou bien réduit de 40 % environ sa solubilité [106]: 
quant au gallium à une concentration de 4 X 101? cm-, sa présence 
accroît la solubilité de l'or entre 800 et 1100 °C de un à deux ordres 
de grandeur [107]. 

Hall et Racette [31] ont effectué une étude assez détaillée de la 
diffusion du cuivre dans des cristaux de silicium de type nr et de type 
p. Dans ces études on a utilisé des cristaux de silicium intrinsèque, 
dopés au phosphore et à l’arsenic à une concentration de 10!8-4,35 x 
X 10° cm”* et au bore (0,95 — 430)-10!# cm'*. Selon [109] la solu- 
bilité du cuivre dans le silicium de type p est notablement plus 


10 10" 19 19% 177  r® 
Ne, CS 
Fig. 82. 


grande (de 1,5 à 2 ordres de grandeur) que dans le silicium intrinsè- 
que ; les auteurs de cette publication expliquent ce comportement 
du cuivre par des interactions électroniques, en posant que le cuivre 
interstitiel se comporte comme un donneur portant une seule charge. 
La courbe de la solubilité du cuivre dans le silicium en fonction de 
la concentration du donneur (phosphore, arsenic) présente un mini- 
mum très prononcé pour V, & 5-10'8 cm. 

Le lithium se comporte dans le silicium à peu de chose près 
comme le cuivre [110]. Dans ce travail on a étudié la solubilité du 
lithium à 249°, 310° et 400 °C dans des cristaux de silicium renfer- 
mant une concentration de bore comprise entre 1015 et 10! cm", 
et il a été établi que pour Ng = 10!'8 cm; la solubilité du lithium 
est de 50-100 fois plus grande que dans les cristaux renfermant 
moins de 10!5 atomes de bore par cm (fig. 82). 

Dans un article publié il y a plus de dix ans, Millea [110] a exposé 
les résultats de l’étude de la diffusion de Sb!?#, P#, Sntf$, In!!f dans 
du silicium de type x (concentration du phosphore 5 -101? cm”*) 
et dans du silicium de type p (concentration du bore-—2 X 10° cms). 
Il a été établi que le coefficient de diffusion du phosphore et du 
Sb1%#% dans le silicium de type x est deux fois plus grand que dans 
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le silicium intrinsèque, tandis que dans le silicium de type p le: 
coefficient de diffusion est deux fois plus petit que dans le silicium. 
intrinsèque. Le coefficient de diffusion de l’étain ne dépend pra- 
tiquement pas du taux de dopage des cristaux étudiés. Le coefficient 
de diffusion de l’indium dans du silicium de type n n’est que légère- 
ment plus petit que dans le silicium intrinsèque, mais il est beau- 
coup plus grand (6 fois environ) dans le silicium de type p. 
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CHAPITRE VII 


DIFFUSION DANS CERTAINS SEMI-CONDUCTEURS 
ÉLÉMENTAIRES 


$ 1. Quelques considérations générales 


Dans les deux chapitres précédents nous avons exposé les proces- 
sus d’autodiffusion et de la diffusion des impuretés dans le germa- 
nium et le silicium, qui sont les semi-conducteurs élémentaires les 
plus connus. Cependant d’autres corps simples présentent des pro- 
priétés de semi-conducteurs, notamment le bore, l’étain gris, le 
phosphore, l’arsenic, le soufre, le sélénium et le tellure. A certains 
points de vue on peut rattacher au groupe des semi-conducteurs le 
graphite ; les cristaux de graphite à structure lamellaire sont forte- 
ment anisotropes et présentent une conductibilité métallique dans 
le sens parallèle aux couches planes et des propriétés semi-conductri- 
ces dans le sens perpendiculaire. 

L'étude des propriétés semi-conductrices de la majorité des 
corps simples que nous venons d'énumérer n'est pas bien avancée. 
Cela concerne également les processus de diffusion, aussi les données 
expérimentales qui sont rassemblées dans ce chapitre sont-elles 
assez limitées, à l'exclusion de celles se rapportant au sélénium. 
Les recherches concernant la diffusion dans le sélénium ont été 
déterminées par le besoin pratique d’élucider le mécanisme de la 
formation des jonctions à effet redresseur et des contacts ohmiques 
dans les redresseurs au sélénium, ainsi que de préciser l'influence 
des impuretés sur le mécanisme du « vieillissement » des dispositifs 
redresseurs. 


$S 2. L’autodiffusion dans le soufre 


L'autodiffusion dans le soufre orthorhombique a été étudice 
entre 309 et 374 K par Guddeback et Drikamer [7]. Une couche de 
l'isotope radioactif S% était déposée sur une face (111) du cristal 
par évaporation ou par immersion dans une solution du soufre S55 
dans CS,.. 

Etant donné que les cristaux du soufre sont anisotropes les 
valeurs de D indiquées sur la fig. 83 sont des valeurs moyennes se 
rapportant à deux ou plusieurs directions cristallographiques. Si la 
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diffusion procède dans une direction arbitraire, par exemple, le 
long d’une direction formant un angle 8 avec l'axe c du cristal, la 
valeur moyenne du coefficient de diffusion s'exprime en fonction du 
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coefficient de diffusion dans une direction parallèle à l’axe c (Dj) 
et dans une direction perpendiculaire à cet axe: 


D=Dycos*0+ D sin’6. 
Compte tenu de la forme géométrique des cristaux utilisés, 
cos? 6 — 0,099 et sin? 6 — 0,901, ce qui donne (v.fig. 83) 


Di=8,32-10 exp | — ST) 


Dy=1,78-10% exp ( — 5). 


On voit que l’anisotropie de l’autodiffusion est extrêmement 
forte, plus forte même que celle observée dans le bismuth [8]. 

Dans les monocristaux de soufre la variation thermique du 
coefficient de diffusion s'exprime aux températures supérieures à 
100 °C, selon les résultats obtenus dans [9], par: 


| 2,03 
D — 2,8-1013 exp ( — +) . 
$S 3. L’autodiffusion dans le sélénium 
L'autodiffusion dans le sélénium a été étudiée}pour la première 
fois en 1957 par Boltaks et Platchénov [10]. Les études ont porté 
sur des échantillons de sélénium amorphe et cristallisé. Le sélénium 


utilisé était de la qualité « sélénium pour redresseurs », c'est-à-dire 
le sélénium le plus pur. 
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Pour obtenir du sélénium cristallisé à syngonie hexagonale, le 
sélénium fourni était introduit dans une ampoule de 8 mm de dia- 
mètre, qui évacuée et scellée était placée dans un four chauffé à 
210 °C; après 120 heures de recuit l'ampoule était refroidie jusqu’à 
la température ambiante pendant 3-5 heures. On obtenait ainsi un 
lingot de sélénium cristallin hexagonal, qui bien que très friable, 
pouvait étre tronçonné pour préparer les échantillons destinés à 
l'étude de la diffusion. 

Pour obtenir du sélénium amorphe on soumettait le sélénium 
placé dans une ampoule en verre de silice évacuée et scellée à un 
échauffement jusqu’à 250 °C suivi d’une trempe dans l’eau. Les 
lingots de sélénium cristallin et amorphe présentaient les conducti- 
vités électriques suivantes (à 20 °C): 


Oer = 1,77-106, Oum = 2,710" ohm't.cm't. 


La structure des lingots était contrôlée aux rayons X. Les déter- 
minations des coefficients d’autodiffusion étaient effectuées par la 
méthode usuelle de la détermination de la radioactivité des couches 
successivement prélevées sur les échantillons après diffusion du 
Se*5. 

Le coefficient d’autodiffusion dans le sélénium cristallin a été 
déterminé à 35, 40, 50, 81, 100 et 140 °C, et dans le sélénium amorphe 
à 35, 40, 46 et 56 °C. Les expériences de diffusion étaient réalisées 
dans des ultrathermostats, les échantillons de sélénium étaient scel- 
lés dans des ampoules. La durée du traitement thermique variait de 
14 à 164 heures. 

L’allure de la variation thermique des coefficients d'autodiffu- 
sion est illustrée sur la fig. 84. La variation thermique du coefficient 
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d'autodiffusion dans le sélénium cristallin se présente sous forme de 
deux segments de droite; la raison en est probablement que la dif- 
fusion en volume s'accompagne d’une diffusion le long des joints 
entre les grains. Cette dernière devient prépondérante aux basses 
températures. 
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La variation thermique des coefficients d’autodiffusion dans 
les deux formes de sélénium peut être décrite par les relations sui- 
vantes : 


Der = 7,610" %exp (— TV )+ 1,410 exp | +), 


Dam = 6,3 .10°5 exp ( — ++) . 


Ces résultats montrent que les coefficients d’autodiffusion daus 
le sélénium cristallin et le sélénium amorphe sont très différents, 
et cette différence augmente avec la température. Il est remarquable 
que tandis que la variation thermique du coefficient d’autodiffusion 
dans le sélénium amorphe se caractérise par de grandes valeurs de 
D, et de l'énergie d'activation Q, ces paramètres sont petits dans 
le sélénium cristallin. L’importante augmentation de D, que l’on 
constate lorsqu'on passe du sélénium cristallin au sélénium amorphe 
est déterminée par l'accroissement de l'entropie $. Nous avons 
montré au ch. III que D, dépend en effet de l’entropie AS selon la 
relation : 


D, = K exp (+) , 


où X est un facteur dont la valeur dépend de la distance interatomi- 
que et de la fréquence propre des vibrations atomiques. 

La différence des énergies d'activation est vraisemblablement 
déterminée par des mécanismes différents de l’autodiffusion dans le 
sélénium cristallin et le sélénium amorphe. Dans le sélénium cristal- 
lin l’autodiffusion s'effectue par le mécanisme lacunaire, tandis que 
dans le sélénium amorphe les atomes diffusent entre des amas de 
chaînes d'atomes entremêlés. Le déplacement des atomes est dans 
ce dernier cas plus difficile et l'énergie d'activation de la diffusion 
est donc plus grande ; ce résultat est conforme à la règle de Gruneisen 
[11] selon laquelle les coefficients de dilatation thermique sont 
inversement proporlionnels aux températures de fusion des corps 
solides. Le coefficient de dilatation thermique du sélénium cristal- 
lin est égal à 147,8 et celui de sélénium amorphe à 111 [12]. 

Abdulaïev et Aliyarova [5] ont étudié l'influence de faibles 
concentrations de différentes impuretés sur l'autodiffusion dans 
le sélénium. Ils ont constaté qu'un faible dopage par le brome et le 
cadmium entraîne une variation importante du coefficient d'auto- 
diffusion du sélénium. La dépendance de la variation de l'énergie 
d'activation de la concentration des impuretés présente une allure 
non monotone (fig. 85). Une telle allure complexe de la variation du 
coefficient d’autodiffusion et de son énergie d'activation en fonction 
de la concentration de l'impureté ne se laisse pas interpréter dans 
le cadre des conceptions usuelles du mécanisme de la diffusion dans 
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les solides. Les faibles valeurs de l'énergie d'activation permettent 
de supposer que la diffusion le long des joints entre les grains du 
polycristal joue un rôle dominant. Dans ce cas la valeur mesurée de D 
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doit dépendre de la structure macroscopique de l’agrégat polycristal- 
lin et donc d’un grand nombre de facteurs pratiquement incontrô- 
lables. 


$ 4. La diffusion des impuretés et l’autodiffusion 
dans le tellure 


Les premières études de la diffusion des impuretés dans le tellure 
ont été entreprises en utilisant de minces couches de tellure déposées 
sur des plaquettes de verre préalablement recouvertes d'une mince 
pellicule d’argent (19, 28]. Les études de la diffusion du cuivre 
étaient également réalisées en utilisant des couches minces de tel- 
lure déposé par évaporation sous vide [29]. On doit remarquer cepen- 
dant que les processus de diffusion des impuretés dans les couches 
minces et dans les lingots de tellure peuvent être essentiellement 
différents. 

Abdulaïev, Ibraguimov, Kouliev et Chakhtakhtinsky [30-32] 
ont utilisé la méthode des radioisotopes de Se, Hg, T1 et S dans leurs 
études de la diffusion de ces impuretés dans le tellure. Le tellure 
commercial avait été préalablement soumis à une purification par 
distillation et renfermait après purification une concentration nette 
des porteurs de charges (non compensées) de l’ordre de 1015 cm. 
Les principaux résultats de ces recherches sont présentés dans le 
tableau 28. 

Kajlaéva, Kouliev et Ibraguimov ont déterminé les paramètres 
de l’autodiffusion dans le tellure polycristallin [33]. Selon les résul- 
tats expérimentaux obtenus la variation thermique du coefficient 
d’autodiffusion peut être représentée par l'équation suivante: 


D=3,5 10 exp (—2). 


L'autodiffusion dans les monocristaux de tellure a fait l’objet 
aes.recherches de Ghoshtagore qui utilisa la méthode des radioisotopes 
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Tableau 28 
La diffusion des impuretés dans le tellure 


Impureté | T, °C 


Do, cm2/s8 Q., eV 
Te polycristallin 
T1 360 — 430 3,2-102 1,78 
Se 320 — 430 2,6-102 1,24 
Hg 270 = 430 3,4-10S 0,81 
S — 2-10-S 0,68 
Te monocristallin 
Tlle 380 — 430 8,5-1011 3,18 
Le 380 —- 430 1,8-1016 3,66 


(Te) [34]. La diffusion en volume entre 300 et 400 °C se caracté- 
rise par les résultats suivants. La variation thermique de la diffu- 
sion dans la direction (0001)-(axe c) s'exprime par l'équation 


D =1,3. 102exp (—<%) 


et dans une direction perpendiculaire à l’axe c par: 
D = 3,91- 10€ exp ( — 2 . 


Dans ces mêmes recherches il a été démontré qu'aux basses tem- 
pératures un dopage par l'aluminium fait croître le coefficient 
d’autodiffusion, tandis qu'un dopage par l’iode le fait décroître et 
ce le long des deux principaux axes cristallographiques. 

Ghoshtagore [34] a également déterminé les paramètres d’autodif- 
fusion dans le tellure polycristallin et dans des monocristaux com- 
portant des dislocations. Il ressort de ses résultats que la diffusion 
le long des joints entre les grains se caractérise, entre 280 et 300 °C, 
par l'expression 


D —7,4-10"* exp ( — 5) 


le long des dislocations-coins la variation thermique de la diffusion 
se caractérise, entre 253 et 401 °C, par l'équation : 


D=—9,67-10 exp ( —®.) 


et le long d’une dislocation-hélice (275-300 °C) par l'équation : 


D=7,12140%exp (— 2). 


199 


$ ©. La diffusion de certaines impuretés 
dans le sélénium 


Les premières recherches sur la diffusion des impuretés dans le 
sélénium étaient consacrées à l’étude de l'influence du mercure sur 
les propriétés électriques du sélénium. En 1876 Moss [13] avait 
déjà remarqué qu'un chauffage du sélénium en atmosphère de vapeurs 
de mercure donnait lieu à une forte réduction de sa résistivité. 
Ces expériences furent reprises en 1932 par Constable et Ward [14] 
qui observérent cependant non pas une réduction, mais un accroisse- 
ment de résistivité. Naslédov et Malychev [15] dans leur étude de 
l'influence du mercure sur les propriétés électriques du sélénium ont 
été en mesure de donner une estimation de la valeur numérique du 
coefficient de diffusion du mercure dans le sélénium. Les expériences 
de diffusion portaient sur le sélénium hexagonal entre 14 et 58 °C. 
Les coefficients de diffusion étaient déduits de la variation en fonc- 
tion du temps de la résistivité de certaines régions des échantillons 
de forme cylindrique, dont une des extrémités était immergée dans 
un bain de mercure. À 14 °C D — 3,6-10-$ cm/'s. 

En 1952 Henish [1] a entrepris des recherches sur la diffusion du 
mercure dans le sélénium cristallin (hexagonal) et dans le sélénium 
amorphe par la méthode des isotopes radioactifs (Hg**%). Les résul- 
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tats sont représentés sur la fig. 86. La profondeur de pénétration du 
mercure r, à été trouvée égale à 9 -10-* mm dans le sélénium hexago- 
nal et à (2 = 3)-10-* mm pour le sélénium amorphe (dans les mêmes 
conditions expérimentales). Henish démontra que le taux de réduc- 
tion de la résistivité du sélénium croît avec la concentration du mer- 
cure. Si cependant une addition de mercure ralentit le processus 
de cristallisation, un accroissement de la concentration de mercure 
entraîne un accroissement de la résistivité du sélénium. 

Gudden et Lehovec [17] ont étudié la diffusion du thallium dans 
le sélénium cristallin à proximité de sa température de fusion. Ils ont 
trouvé qu'à 216 °C D — 5-10"8 cm‘/s. Ces mêmes auteurs étudièrent 
la migration du thallium dans un champ électrique appliqué et 
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sont arrivés à la conclusion que le thallium se trouve dans le réseau 
du sélénium sous forme d'ions positifs. 

Kiehel [18] détermina le coefficient de diffusion de l'argent dans le 
sélénium à 20 °C; les expériences ont été effectuées sur de minces 
couches de sélénium déposées sur des plaquettes de verre préalable- 
ment recouvertes d’une couche de Ag.,Se ou d'argent pur. Le coeffi- 
cient de diffusion de l'argent a été trouvé égal à 108 cm°/s 
environ. 

Des recherches poussées sur la diffusion dans le sélénium de diffé- 
rentes impuretés ont été entreprises par Abdulaïev et ses collabora- 
teurs [3-6]. Les principaux résultats obtenus sont consignés dans le 
tableau 29. 


Tableau 29 
La diffusion de différentes impuretés dans le sélénium 


Impureté Do, cm°/s Q, eV Impureté Do, Cm=/s Q, eV 
Fe 1,09. 107$ 0,39 Se 2,81-1078 0,29 
Zn 3,79-10-7 0,29 Ti 1,4-1078 0,35 
S 4,89 0,27 Sn 4,8- 1078 0,39 
Ge 9,4-10-6 0,4 In 5,2-10-6 0,32 
Te 5,39-10-6 0,54 


$ 6. L’autodiffusion dans le phosphore 


Le phosphore peut présenter plusieurs variétés allotropiques, 
dont les plus courantes sont le phosphore blanc et le phosphore rouge, 
qui dans les conditions ambiantes sont des corps isolants. En soumet- 
tant le phosphore blanc à un chauffage sous pression on fait apparaî- 
tre une nouvelle variété du phosphore — le phosphore noir, qui se 
caractérise par des propriétés semi-conductrices nettement 
marquées. Selon les données de [20] le phosphore noir est aux tempé- 
ratures élevées (jusqu’à 350 °C) un semi-conducteur intrinsèque dont 
la largeur de la bande interdite est égale à 0,33 eV. Les mobilités des 
porteurs de charge sont : 350 cm“/V :s pour les électrons et220cm*/V-s 
pour les trous (à 27 °C). 

Nachtrieb et Handler [21] ont étudié l'autodiffusion dans le 
phosphore blanc polycristallin (variété æ&) à des températures com- 
prises entre O0 et 43,86 °C; ils ont trouvé que la variation thermique 
du coefficient d’ autodiffusion peut être représentée par l'équation 


D= 10" exp (— 2 7) + 2.406 exp ( — is ]- 
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Etant donné que l’on utilisait dans ces recherches des échantillons 
polycristallins, il n’est pas exclu que l'existence sur la courbe de 


D = fr (fig. 87) de deux régions distinctes puisse être attribuée àjla 


superposition de deux mécanismes; celui de la diffusion le long des 
joints entre les grains qui prédomine aux basses températures (en 
dessous de 30 °C) et de la diffusion en volume qui prédomine au-des- 
sus de 30 °C. Cependant cette interprétation de l'allure de la variation 
thermique de la diffusion ne concorde pas avec les valeurs des éner- 
gies d'activation qui ont été obtenues. Il est en effet difficile de mettre 
en rapport une valeur de l'énergie d'activation aussi importante que 
3,5 eV et une faible énergie de formation des lacunes dans le 
phosphore blanc dont la chaleur de sublimation est égale à 0,61 eV. 
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Fig. 87. Variation thermique du Fig. 88. Influence d'une pression 
coefficient d'autodiffusion du phos-  hydrostatique sur l’autodiffusion du 
phore blanc [21]. phosphore blanc [22]. 

T, °C: 1— 41,3, 2 — 30.: 


D'autre part, si on applique la relation empirique entre l'énergie 
d'activation de l’autodiffusion Q et la chaleur latente de fusion Z, 
soit Q = cL (c étant une constante) qui avait été établie pour les 
métaux [23], on trouve en posant L — 0,026 eV et c — 16,5 (valeur 
de la constante c valable pour les réseaux cubiques centrés et à faces 
centrées) que Q = 0,43 eV; cette valeur est peu différente de la 
valeur déterminée expérimentalement aux basses températures de 
la diffusion. 11 serait donc raisonnable d'admettre que c'est précisé- 
ment la région des basses températures qui caractériserait la diffusion 
volumique dans le phosphore blanc. Une plus grande valeur de l’éner- 
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gie d'activation que l’on observe aux plus hautes températures pour- 
rait être due à la dissociation des molécules P, en molécules P, ou en 
atomes P qui se] produit dans cet intervalle des températures. La 
superposition du processus de l’autodiffusion et de la dissociation 
entraîne l'apparition de nombreux défauts de structure dans le 
réseau du phosphore, ce qui donne lieu à un accroissement brusque 
d’entropie et à une valeur anormalement grande de D,. 

Nachtrieb| et Lawson [22] ont entrepris une étude de l'influence de 
la pression sur l'autodiffusion dans le phosphore blanc. Ils ont 
constaté qu'une augmentation de la pression entraîne une diminution 
du coefficient d'autodiffusion du phosphore (fig. 88). Cet effet peut 
être attribué à un changement de la structure cristalline accompa- 
gnant la transformation du phosphore blanc en phosphore noir ayant 
un empilement plus compact des atomes. 


$S 7. L’autodiffusion dans le graphite 


Le graphite présente une structure hexagonale dans leplan des 
couches atomiques (fig. 89). La liaison des atomes formant les couches 
atomiques est une liaison covalente forte, correspondant à une distance 


Fig. 89. Structure du graphite. 


C — C égale à 1,42 À. Les plans atomiques superposés se trouvent 
à une distance ro = 3,37 À et sont liés entre eux par des forces de 
Van der Waals faibles. C'est le caractère de cette structure lamel- 
laire qui détermine la grande anisotropie des cristaux de gra- 
phite. 

Dienes [25] calcula les valeurs de l'énergie d'activation corres- 
pondantes aux trois mécanismes d’autodiffusion qui ont été envisagés 
pour le graphite: par les lacunes, par les sites interstitiels et par 
échange de place (fig. 89). 

Lorsque l’autodiffusion procède par le mécanisme lacunaire, 
l'énergie d’activation est déterminée par la somme de l'énergie de 
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formation des lacunes et celle de leur migration. L'énergie de for- 
mation d'une lacune est l'énergie requise pour transporter un atome 
occupant un site À en un point B situé sur la surface du cristal 
(fig. 90). Pour qu'un atome puisse quitter son site à l'intérieur du 
cristal, il faut rompre ses liaisons chimiques avec les atomes avoisi- 
nants, et ceci représente dans le graphite une énergie de 10,4 eV 
(l'énergie de sublimation). Lorsque l'atome s'établit sur la surface 
du cristal il rétablit en moyenne 1,5 liaison par atome. L'énergie de 
formation d'une lacune est donc égale à Au, — 5,2 eV. 

L'énergie de migration Au,u représente 3,1 eV. Il en découle que 
l'énergie d'activation de l’autodiffusion par le mécanisme lacunaire 
(fig. 90, b) devrait être égale à: Q — Au, + Au,m = 5,2 eV + 
+ 3,1 eV — 8,3 eV. 

Dans le cas où l’autodiffusion s effectuerait par échange de places 
des atomes appartenant à un même plan atomique (fig. 90. c) l’éner- 
gie d'activation serait égale à 3.3 eV. £i l’actodiffusion s'effectue par 
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Fig. 90. Schémas des différentes possibilités de diffusion dans le graphite [21;. 


a — formation d'une lacune dans le graphite, b — mécanisme lacunaire de diffusion, ce — 
diffusion par échange direct de place. 


les positions interstitielles l’énergie d'activation est également cons- 
tituée par la somme de deux termes: l'énergie de transition d'un 
atome dans un site interstitiel et l'énergie de migration de l'atome 
interstitiel. Dans le cas du graphite on peut admettre que l’atome 
interstitiel se trouve entre les plans atomiques (fig. 89). L'énergie 
requise pour déplacer un atome dans une position interstitielle est 
de l’ordre de 18 eV. et l’énergie d'activation de l’autodiffusion doit 
donc être plus grande encore. Ces estimations montrent que des trois 
mécanismes d'autodiffusion envisagés, c'est le mécanisme par échan- 
ge direct de places des atomes de carbone d'un plan atomique qui 
est énergétiquement le plus probable. 

Les études expérimentales de l’autodiffusion dans le graphite 
n'ont été jusqu’à présent réalisées que sur des échantillons polycris- 
tallins. Ainsi, les données expérimentales indiquées ci-après ne peu- 
vent être que très grossièrement juxtaposées aux résultats théori- 
ques. 

Une étude détaillée de l’autodiffusion dans le graphite polycris- 
tallin a été entreprise par Feldman et al. {26]. Les expériences ont 
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élé effectuées entre 183%° et 2370 °C en utilisant l’isotope C. Les 
traitements thermiques étaient réalisés dans un four à vide où la 
température pouvait atteindre 2400 °C. Le vide régnant dans le four 
était d'environ 5 -10-% mm Hg. Les échantillons étaient placés dans le 
four deux par deux, appliqués l’un contre l’autre par la face recou- 
verte d'atomes radioactifs. Après recuit on enlevait de minces couches 
de la surface des échantillons et on les soumettait à une analyse ra- 
dioactive. 

En qualité d'exemple on a représenté sur la fig. 91 l’allure de la 
variation en profondeur de l’activité spécifique (c'est-à-dire de la 
concentration de C4) d'un certain échantillon. La comparaison des 
graphiques 91, a et 91, b montre que dans le premier cas les points 
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Fig. 91. Autodiffusion dans le graphite [26]. 


a et h — répartition de l'activité spécifique en fonction de la profondeur (a, en coordonnées 
1g 1 — x, b, en coordonnées 1g I — xi), ce, variation thermique de la quantité St1/+. 


expérimentaux permettent de définir avec une certaine approxima- 
tion une droite. Feldman [26] estime que l’on doit envisager la super- 
position de deux mécanismes d'autodiffusion — la diffusion en volu- 
me et la diffusion le long des joints entre les grains. Le calcul du 
coefficient de diffusion dans le cas d’un mécanisme mixte s'effectue en 
appliquant une formule due à Fischer [27] 


_ dlRe (26Dvo1/Dgr)!/? 
dz (xDyoit) 4 


I représente l’activité, x. la coordonnée, 6, l'épaisseur des joints 
entre les grains, D. le coefficient de diffusion en volume et Dr 
le coefficient de diffusion intergranulaire. Pour pouvoir calculer l’un 
de ces coefficients il est nécessaire de déterminer l’autre par un pro- 
» e e e . . L ee e »? 
cédé indépendant. Ainsi Feldman et al. n ont utilisé leurs résul- 
tats que pour obtenir une estimation de l'énergie d'activation 
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effective * : 
| Î 
Qert = — Z% Qvot +5 Qgr: 


Qvoi est l’énergie d activation de la diffusion en volume, Q,r, l'éner- 
gie d'activation de la diffusion le long des joints entre les grains. 

La fig. 91, c représente la variation de St}/« en fonction de 1/T. 
La pente de la droite expérimentale permet de calculer la valeur de 
Qert = 0,66 eV. En posant que Q, = 3.93 eV conformément aux 
résultats de Dienes [25], on trouve que pour le mécanisme d'échange 
direct de places des atomes, Qy = 3,27 eV. 

Les données expérimentales que nous venons de résumer ne peu- 
vent être considérées que comme des estimations des paramètres de 
l'autodiffusion dans le graphite; des résultats plus conséquents ne 
pourront être obtenus que par des études sur des monocristaux. 
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CHAPITRE VIII 


DIFFUSION DANS LES COMPOSÉS A'!T BY 


$ 1. Quelques considérations générales 


Les composés semi-conducteurs AÏIBV, formés par combinaison 
d'un élément du groupe III avec un élément du groupe V trouvent 
actuellement de plus en plus d’applications dans divers domaines de 
la science et de la technique. Cette situation résulte pour une large 
part des efforts déployés par les chercheurs pour déterminer la struc- 
ture des bandes énergétiques de ces composés et le comportement 
des impuretés dans leurs réseaux. Par certaines de leurs propriétés 
physiques, les composés AMIBV surpassent les semi-conducteurs 
classiques—le germanium et le silicium, ce qui permet de les utili- 
ser pour la production des récepteurs et des émetteurs de radiations 
lumineuses, ainsi que des diodes et des transistors possédant des 
paramètres excellents. 

Le réseau cristallin de la majorité des composés AMTBV apparti- 
ent à la classe de symétrie hexatétraédrique et du groupe spatial Ti. 
Ce type de structure est analogue à la structure du diamant, mais 
s’en distingue par ee que tout atome disposé au centre d'un té- 
traèdre régulier est entouré par des atomes d'espèce différente disposés 
aux sommets du tétraèdre. Ce réseau cristallin est un réseau cubique 
qui peut être considéré comme une superposition de deux réseaux 
cubiques à faces centrées, l’un occupé par les atomes d’une espèce 
et l’autre par les atomes de l’autre espèce. 

Les liaisons chimiques entre les atomes de ces composés sont 
essentiellement covalentes, bien que la polarisation des liaisons en- 
traîne une ionisation partielle, dont le degré est fonction de la natu- 
re des atomes du composé. 

Les caractères spécifiques du réseau cristallin des composés 
AUBV se manifestent en ce que les directions (111) et (111) sont 
polaires et les plans (111) et (111) présentent des propriétés diffé- 
rentes [1]. 

Les composés AHBV sont les seules combinaisons d’atomes que 
l'on trouve dans les systèmes considérés. Ce fait est vraisemblable- 
ment la conséquence de ce que dans les systèmes formés par un élé- 
ment du groupe III et un élément du groupe V les composés équiato- 
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miques « satisfont simultanément à la condition d'une valence 
normale et de l’apparition d’une structure symétrique des couches 
électroniques externes des atomes, analogue à celle des atomes des 
gaz rares » [2]. La phase vapeur se trouvant en équilibre avec un com- 
posé solide AIIBV comporte essentiellement des particules de l’élé- 
ment le plus volatil. Cependant lors de la croissance des cristaux 
à partir d’un bain fondu on observe que le composé tend à conserver 
sa composition stæœchiométrique [2], les écarts à la stœchiométrie 
étant faibles [3]. à l'exclusion du composé GaSb. 

Le dopage des composés AlIBV par des impuretés permet de mo- 
difier leurs propriétés électriques. Le rôle d’accepteurs revient sur- 
tout aux éléments du groupe II du système périodique, qui se substi- 
tuent aux atomes ITI dans les nœuds du réseau. Les atomes des élé- 
ments du groupe VI se substituent aux atomes BV et se comportent 
comme des donneurs. 

Les impuretés des autres groupes du système périodique jouent 
le rôle de donneur ou d’accepteur selon qu’elles se trouvent dans le 
réseau en position de substitution ou d'insertion. La position occu- 
pée par ces impuretés dans les réseaux de ces composés dépend de la 
tension de vapeur du constituant le plus volatil [4]. 


$ 2. Les défauts de la structure cristalline des composés AHIBV 


Nous avons déjà mentionné ($ 6 du chap. IT) que le nombre de ty- 
pes de défauts thermodynamiquement stables dans les réseaux des 
composés binaires est notablement plus grand que dans les cristaux 
monoatomiques. Par ailleurs, la concentration des défauts ponc- 
tuels apparaissant dans un des sous-réseaux d’un composé est reliée 
à celle des défauts apparaissant dans le deuxième sous-réseau par la 
loi d'action des masses. 

Considérons les différents types de défauts exerçant une influence 
déterminante sur les processus de diffusion, en supposant, pour sim- 
plifier, qu'ils ne portent pas de charges électriques. 

La formation des lacunes dans chacun des deux sous-réseaux peut 
être représentée comme une réaction de dissociation d’un nœud du 
réseau (A, ou B3 ) en un atome A (ou B) qui s’évapore de la surfa- 
ce dans le milieu ambiant et en une lacune (V, ou V5): 


A\=V,+Af, (VIII, 1) 

4B2 = 4Vn + Bf. (VIII ,2) 

L'écriture de ces équations suppose que la phase vapeur du cons- 
tituant métallique est monoatomique, tandis que le constituant le 
plus volatil forme en phase vapeur des molécules tétraatomiques. 
Dans les conditions où la loi d'action des masses est valable, on peut 
exprimer les concentrations des lacunes par des relations telles que : 
Wa=kpst.  (VIIL,3) 

(Val= kpp5t4, (VIIL4) 
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k, et k£ sont des constantes qui sont fonction de la température, 
pa et Pr. les tensions des vapeurs partielles des constituants du 
composé considéré. 

En remarquant que la formation du composé à partir des consti- 
tuants se trouvant à l’état de vapeur se caractérise par la constante 
d'équilibre de la réaction: 

4A+B,=44B, (VIIL,5) 
P PB =, (VIIL,6) 
on arrive à exprimer la concentration VA des lacunes dans le sous- 


réseau du constituant métallique en fonction de la tension de vapeur 
du constituant volatil: 


(Val= <& ph. (VII, 7) 


Les lacunes de chacun des sous-réseaux peuvent s'associer en 
formant des bilacunes: 


Va+ Ve (VaVa). (VIIL,8) 
À la différence de la concentration des lacunes individuelles la 
concentration de ces bilacunes est indépendante de la tension de 
vapeur du constituant volatil: 
kyvkak 
(Va Va)l= Ævv [VA] [Van = TE. (VIIL,9) 
L'interaction des atomes occupant les sites réguliers d’un sous- 


réseau avec les lacunes de l’autre sous-réseau conduit à la formation 
de défauts inverses 


Ai+VsæVi+Ag (VIII, 10) 
B,+ Vis Va+B, (VIII, 11) 


dont les concentrations se laissent également exprimer par applica- 
tion de la loi d'action des masses 


[Agl= x pri”, (VIIT,12) 
‘ » k 9 
[B,1=# rs pt. (VIIT,13) 


k' et k” sont les constantes d'équilibre des réactions (VIII,10 et 
11). Si nous comparons les équations (VIII,12) et (VIII,13) avec 
les équations (VIII,3) et (VIII,4) nous pouvons constater que la 
concentration de défauts inversés varie plus fortement avec la 
tension de vapeur du constituant volatil. 

La formation de défauts de Frenkel peut également être considérée 
comme le résultat de la dissociation d’un site régulièrement occupé 
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par l’atome convenable en une lacune et un atome interstitiel 
Aa Ait, (VIII, 14) 
BB; + Vs. (VIII,15) 
Les concentrations des atomes interstitiels s expriment égale- 


ment en fonction de la tension de vapeur du constituant volatil. 
En appliquant les relations (VIII,4) et (VIII,7), on obtient 


AE RÉ pli (VIIL,16) 
[Bi] = pis. (VIIT,17) 


Les constantes des réactions figurant dans les expressions (VIII, 4; 
7: 12; 13; 16 et 17) peuvent s'exprimer en fonction des concen- 
trations d'équilibre W, des défauts considérés et de la tension de va- 
peur d'équilibre du constituant volatil (pr). Toutes les équations ci- 
tées ci-dessus se ramènent à la forme générale: 


W =( PB J. (VIIL,48) 


No = (PB4)0 


l’exposant & ayant une valeur qui peut varier de +0,5. 
Il importe de remarquer que les relations que nous venons d’éta- 
blir ne sont valables que dans le domaine des tensions de vapeur où la 
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Fig. 92. Schéma illustrant la variation de la concentration des défauts en 
fonction de la tension des vapeurs du constituant le plus volatil. 

B A (AB) — défaut d’antistructure (l’atome B (A) dans la lacune A (B)): A (B) — atome 

A (Ben position interstiticlle; V AB) — lacune dans le sous-réseau A (B);: VA: Vp) _ 

bilacune. NV. — concentration des défauts corr:spondant à une tension des vapeurs P.. 


loi d'action des masses reste en vigueur, c.-à.-d. tant que les concen- 
trations des défauts ponctuels sont petites. La représentation 
graphique de la forme générale des relations considérées peut être 
différente de celle de la fig. 92, du fait que la tension de vapeur du 
composant volatil peut comporter une composante due à l’existence 
des molécules diatomiques [5]. Les relations présentées ci-dessus peu- 
vent être utilisées pour caractériser qualitativement toutefois les 
processus d'interactions des impuretés et les défauts ponctuels du 
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réseau cristallin du composé. Si la charge électrique de l'atome d’im- 
pureté vient à varier du fait de son interaction avec un défaut, les 
expressions déterminant lès concentrations des défauts neutres de- 
vront être modifiées [6]. 


$ 3. Quelques particularités des processus de diffusion 
dans les composés A!!!BY 


Une des particularités dominantes des processus de diffusion 
dans lescomposés AUBY est qu'ils dépendent dans une large mesure 
de la tension de vapeur du constituant volatil, puisque celle-ci dé- 
termine la concentration des défauts ponctuels dans le réseau. 

Lorsqu'on soumet un cristal d'un composé AMBV à un traitement 
thermique, sa composition se modifie, puisque la couche superficiel- 
le du cristal perd une partie des atomes du constituant volatil [7]. 
Si le traitement thermique est réalisé en ampoule scellée préalable- 
ment évacuée ou remplie d’un gaz inerte, le cristal perdra une quan- 
tité d’atomes du constituant volatil juste suffisante pour établir 
dans l'enceinte une tension de vapeur correspondant à l'équilibre 
à la température du traitement thermique. Le temps au bout duquel 
s'établit la tension de vapeur d'équilibre dépend des facteurs tels que 
le volume de l'ampoule, la superficie de la surface du cristal et peut 
être déterminé de la manière suivante. 

La vitesse d’évaporation du constituant volatil W d’un cristal 
est fonction de la différence entre la pression d'équilibre P, et la 
pression effective P'et s'exprime par la relation bien connue: 


W = $6(Po — P), (VIII, 19) 


B est le coefficient de transfert de la masse dont la valeur dépend des 
conditions dans lesquelles s'effectue l’évaporation ainsi que de la 
forme géométrique du cristal et de l’ampoule utilisée. 

La valeur de la pression P qui s'établit au bout d’un temps # 
à une température 7, peut être calculée. à condition de considérer la 
vapeur comme un gaz parfait à l’aide de la formule: 


P=RT,<ÆS, (VIII,20) 


[est la valeur moyenne de la vitesse d'évaporation pendant le temps 
,. S, la superficie du cristal et V, le volume de l'enceinte. 
Si | évaporation du constituant volatil cesse au bout d’un temps 
+ (lorsque s’établit l'équilibre entre le solide et la phase vapeur), 
la valeur de W se laisse déterminer par le procédé usuel du cal- 
cul de la valeur moyenne de l'expression (VIIT,19). En portant la 
valeur de P (VIII,20) dans (VIII,19) et intégrant à £ il vient: 


W-Îr (VII,21) 
+5 7 BA Ti 
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d’où l’on tire la valeur de +: 


(VIII,22) 


I représente la valeur moyenne pendant le temps + du flux d'atomes 
du constituant volatil allant de l’intérieur du cristal à la surface 
du cristal. 


Le facteur W/I permet de tenir compte de ce que la vitesse du 
processus d'évaporation est limitée par celle du processus de diffu- 
sion du constituant volatil. 

L'évaporation du constituant volatil du réseau cristallin du 
composé entraîne non seulement l'existence des conditions aux 
limites du processus de diffusion qui cessent d’être stationnaires dans 
le temps. ce qui entraîne par exemple une variation de la concentra- 
tion superficielle en fonction de la durée du traitement [S]. mais 
également une dissociation partielle du” composé, donnant lieu 
à l'apparition sur la surface du cristal d’unè phase liquide. L’évapo- 
ration des atomes du constituant volatil donne lieu à la formation 
dans la couche superficielle du cristal d'yne importante concentra- 
tion des lacunes dans son sous-réseau. Dans le cas où ces lacunes piè- 
gent les atomes de l'impureté qui diffuse, la répartition de sa con- 
centration dans cette couche superficielle variera en fonction de la 
pression de la vapeur du constituant volatil. La présence d'une im- 
pureté dans l’ampoule scellée exerce une influence marquée sur la 
cinétique de l'établissement de la concentration d'équilibre des 
défauts ponctuels. Dans le cas où le long de l’ampoule existerait un 
gradient de température on peut se trouver en présence de réactions 
de transport et l’évaporation du cristal n'en deviendra que plus 
intense. Si on perd de vue l'éventualité de ce phénomène on risque 
de donner une interprétation erronée des résultats expérimentaux, ce 
qui s'est probablement manifesté dans une étude de la diffusion du 
thulium dans l’arséniure de gallium [9]. 

Pour que les processus de diffusion des impuretés dans les com- 
posés AlIBV soient reproductibles, il faut qu'ils soient réalisés 
en présence d'une petite quantité du constituant volatil à l’état pur, 
ou d’une quantité suffisamment grande du même composé pris 
à l'état de poudre fine, qui a pour fonction de faire régner dans 
l'ampoule une pression de vareur d'équilibre; (cela est particuliè- 
rement important dans le cas d'arséniures ou de phosphures) [10]. 
Cependant, l'étude de la répartition de la concentration de l'impu- 
reté ainsi que des paramètres caractérisant le processus de diffusion 
en fonction de la pression de. vapeur du constituant volatil. permet 
dans nombre de cas d'obtenir des renseignements précieux sur le 
mécanisme de la diffusion de l’impureté et de son comportement 
dans le réseau du composé considéré. 

Vieland [11] a étudié la profondeur de la'position d’une jonction 
p-n dans le GaAs en fonction de la pression de vapeur de l’arsenic 
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(fig. 93) et démontra qu'à mesure que croît celle-ci le coefficient de 
diffusion des accepteurs décroissait et celui des donneurs augmentait. 
Ce résultat témoigne du caractère complexe de la diffusion des im- 
puretés dans l’arséniure de gallium et vraisemblablement dans nom- 
bre d'autres composés AB. En effet la conception de Goldstein [12] 
selon laquelle les impuretés électriquement actives diffusent via les 
lacunes du sous-réseau où elles se fixent, par exemple, les accepteurs 
du groupe ÎII se substituant au gallium diffusent par les lacunes 
du Ge, et les donneurs du groupe VI par les lacunes du sous-réseau 


25,0 Mg 
St 
E Fig. 93. Variation de la profondeur de 
à la jonction p-n formée dans un cristal 
à 25 d'’arséniure de gallium par diffusion de 
< $ différentes impuretés en fonction de la 
Sn pression (P) des vapeurs d’arsenic [11]. 
25 
3 0! 1,0 #0 
P, atm | 


de l’arsenic est juste. En admettant que dans les composés binaires les 
coefficients de diffusion des impuretés de substitution sont proportion- 
nels à la concentration des lacunes dans le sous-réseau correspondant, 
on devrait en conclure que la conception de Goldstein est erronée. 
En effet à mesure que l’on fait croître la pression de vapeur de l’ar- 
senic. la concentration des lacunes dans le sous-réseau du gallium 
augmente, et cependant la profondeur à laquelle se situe la jonction 
p-n diminue, ce qui signifie que le coefficient de diffusion de l’accep- 
teur diminue, tandis que celui du donneur augmente. En admettant 
toujours que le mécanisme lacunaire soit dominant, ce fait ne pour- 
rait s'expliquer qu'en supposant que les impuretés de substitution 
diffusent en empruntant lors de leur migration les lacunes des deux 
sous-réseaux [13]. 

Sans tenir compte de Îla relation existant entre le pro- 
cessus de diffusion et la tension de vapeur du constituant volatil, 
on risque de tirer des conclusions erronées de l'analyse de la varia- 
tion thermique du coefficient de diffusion. La fig. 94 représente la 
variation de la profondeur d'une jonction p-n formée par diffusion 
du silicium dans GaAs en fonction de la pression des vapeurs de 
l’arsenic [14]. On voit que l'énergie d'activation de la diffusion du 
silicium que l’on peut tirer de ces expériences dépend de la pression 
des vapeurs de l’arsenic. Le procédé de la diffusion à concentration 
constante ne permet pas, lui non plus, d'exclure complètement 
l’imprécision affectant les paramètres du processus de diffusion 
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déterminés expérimentalement, puisque la nature du dopage initial 
du cristal dépend de la pression des vapeurs du constituant volatil. 

Toutes les difficultés d'interprétation des processus de diffusion 
des impuretés dans les composés binaires III-V se ramènent donc 
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Fig. 94. Variation de la profondeur de la jonction p-r formée par diffusion 
de silicium dans l'arséniure de gallium en fonction de la pression des vapeurs 


d’ arsenic [14]. 
T, °C: 1 — 1150, 2 — 1000, 3 — 900. 


essentiellement à ce qu'ils dépendent non seulement de la tempéra- 
ture, mais également de la pression des vapeurs du constituant 
volatil. 

Il n'est donc pas toujours correct de juxtaposer les données ex- 
périmentales des différents chercheurs, puisque les paramètres des 
processus de diffusion dépendent dans une large mesure des condi- 
tions expérimentales. 


$ 4. L’autodiffusion dans les composés AB" 


L'existence dans le réseau cristallin des défauts de structure exer- 
ce naturellement une influence sur les processus de l’autodiffusion. 
La présence des défauts de Schottky peut, par exempe, soit accélérer 
soit retarder ces processus de l’autodiffusion. Dans le cas où un 
traitement thermique dans une atmosphère de vapeur du consti- 
tuant A, par exemple, entraîne une diminution de la concentration 
des lacunes dans le sous-réseau A, ce qui conformément aux relations 
(VIII,4) et (VIIT,7) doit entraîner une augmentation du nombre 
de lacunes dans le sous-réseau B, on devra obtenir une diminution 
du coefficient d'autodiffusion de A et une augmentation de celui de B. 
Dans le cas d’un cristal comportant des défauts de Frenkel, un trai- 
tement thermique dans une atmosphère de vapeurs du constituant 
correspondant entraîne un accroissement du nombre d’atomes inter- 
stitiels et une diminution du nombre de lacunes. Dans le cas où l’au- 
todiffusion procède simultanément par la voie des lacunes et par 
celle des sites interstitiels, le coefficient d'autodiffusion dépend 
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d'une façon complexe de la pression de vapeur et se caractérise par 
l’existence d'un minimum pour une certaine valeur de la pression 
de vapeur. 

Tout accroissement de la concentration de défauts d’inversion 
(ou d'’antistructure) entraîne un accroissement des coefficients de 
l’autodiffusion des deux constituants. 

Le coefficient de l’autodiffusion dépend également de la concen- 
tration des impuretés ionisées et de la présence d'associations des 
défauts et des atomes d’impuretés. Selon que la charge portée par les 
ions de l’impureté est du même signe ou de signe contraire à celles 
des atomes de l’un ou de l’autre constituant, le coefficient de l’au- 
todiffusion de l’un peut être accéléré et celui de l’autre ralenti. La 
présence des associations se manifeste d'une manière analogue. 

A l'heure actuelle on ne dispose de données expérimentales que 
sur l’autodiffusion dans les composés : GaAs, InP [12], InSb, GaSb 
[15] et InAs [16]. Dans tous ces cas la variation thermique du coeffi- 
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cient de l’autodiffusion se laisse décrire par une loi exponentielle 
usuelle. Cependant les conditions expérimentales exercent une gran- 
de influence sur les valeurs des paramètres de la diffusion qui sont 
déterminées; ainsi, selon les conditions expérimentales l'énergie 
d'activation de l’autodiffusion de l’arsenic dans GaAs a été trouvée 
égale à 2,3 eV dans [6] et à 10,2 eV dans [12]; l’allure de la variation 
thermique du coefficient de l’autodiffusion de l'arsenic est par ail- 
leurs peu commune (fig. 95) et peut être attribuée non seulement 
à une diffusion le long des dislocations, mais aussi aux conditions 
particulières de la réalisation des expériences. 

On admet généralement que le mécanisme de l'autodiffusion est 
un mécanisme de migration par les lacunes du sous-réseau du consti- 
tuant considéré [12, 15, 16]. Cependant, puisque dans le voisinage 
immédiat des atomes on ne peut trouver qu'une lacune appartenant 
à l’autre sous-réseau, le mécanisme lacunaire de l’autodiffusion 
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ne peut se réaliser que par l'une ou l’autre des deux voies suivantes: 
l’ atome qui diffuse n'arrive à une lacune de son propre sous-réseau 
qu'après avoir occupé transitoirement soit une position interstitielle, 
soit une lacune de l’autre sous-réseau. Ceci montre que le mécanisme 
de l’autodiffusion est loin d’être simple. Dans les deux alternatives 
citées ci-dessus, l'acte élémentaire de la diffusion résulte d'un dépla- 
cement compliqué de l'atome diffusant. 

Dans les composés binaires semi-conducteurs, de même que dans 
les composés intermétalliques, l’ordre à grande distance doit être 
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respecté lors de l'autodiffusion, puisqu'il correspond à l’état de 
l'équilibre thermodynamique de l'édifice cristallin [17]. Le passage 
de l’atome qui diffuse dans une nouvelle position dont la symétrie 
locale est identique à celle de sa position initiale, comporte plusieurs 
transitions intermédiaires d’une lacune par les sites avoisinants [18]. 

La fig. 96 représente un schéma de ce mécanisme d’autodiffu- 
sion dans les composés AMIBV. I] ressort de ce schéma que pour qu'un 
atome occupant le site 2” passe dans une autre position équivalente, la 
lacune doit effectuer dix transitions successives entre les différentes 
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positions de l'hexagone. Lors de toutes ces transitions l’ordre de dis- 
position des atomes dans le réseau cristallin demeure inchangé. Dans 
le cas du mécanisme considéré, les valeurs des énergies d’activation 
de l'autodiffusion des atomes À — AH, et des atomes B — AH, 
sont déterminées par les expressions suivantes: 


AHa=10E 08 —6Ep8 —4E4a + 2Ehv —2Eav, 


A8 — 10Ecp — 4Epe — GE, + 2Ecvy — 2E8ry, (VIIL,28) 
Eap est l'énergie d'interaction des atomes A et B occupant des sites 
voisins, Eva et Eps, les énergies d'interaction respectivement des 
atomes À ou des atomes B. occupant des positions tétraédriques ré- 
gulières, E,v (ou Egv) est l'énergie d'interaction d’un atome A (d’un 


Fig. 97. Relation entre les énergies 
d'activation de l’autodiffusion et les 
températures de fusion. 
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atome B) avec une lacune avoisinante ; cette dernière énergie d’in- 
teraction peut être posée égale à zéro si la lacune ne porte pas de charge 
électrique et si on néglige la relaxation du réseau autour de la 
lacune formée. 

Du fait que les constituants des composés AMBV n'existent pas 
à l’état de corps simples dans des modifications cristallines où les 
atomes forment des configurations tétraédriques, les valeurs numé- 
riques de E,,. et de Es doivent être déduites des valeurs expérimen- 
tales de AZ, (ou de celles de AH). Du fait que les écarts à la stæœchio- 
métrie des cristaux utilisés et la précision des déterminations des 
énergies d'activation sont fort différents pour les différents compo- 
sés AlTIBV, il est nécessaire de ramener les résultats expérimentaux 
à une valeur moyenne corrigée. En tenant compte qu'il existe dans 
le cas des composés AlIBV une corrélation bien déterminée entre les 
énergies d'activation de l’autodiffusion et les températures de 
fusion (fig. 97), l'application de la méthode des moindres carrés 
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permet d'uniformiser les valeurs des énergies d'activation de l’auto- 
diffusion tirées de l'expérience à l’aide des formules: 


AHa = 3,7310"3Trus — 0,92 eV, | 
AHp = 8,410 3Trus— 0,44 eV. 


En qualité de valeurs de référence on utilise pour les calculs 
de Eve et de Epg les énergies d'activation de l’autodiffusion dans 
InSb et GaAs; la résolution simultanée des deux équations du systè- 
me (VIII,23) fournit aussitôt les valeurs numériques de quatre pa- 
ramètres. Lorsqu'une lacune effectue ses transitions successives il 
se forme des liaisons entre les atomes de même espèce, il faut donc 
corriger les valeurs calculées de E,., et Egg pour tenir compte de ce 
que la longueur de ces liaisons est différente dans différents compo- 
sés. Pour effectuer la correction on posera que l'énergie d’interaction 
de paires d’atomes de même espèce peut être décrite par la formule: 


Enu = Ba, (VIIT,25) 


(VIII, 24) 


où a est une grandeur constante pour tous les composés AMIBV et r, 
e 9 # # 

la plus courte distance entre les atomes d un composé donné (on 

néglige la relaxation du réseau) et nr — 9 *. On trouve alors: 


(Eau) = (Ean)e (2 ). (VIIL,26) 


rot 


Les valeurs calculées des énergies d'activation de l’autodiffusion 
dans différents composés AÏUBY sont présentées dans le tableau 30. 


Tableau 30 


Les énergies d’activation de l’autodiffusion des constituants 
des composés AlIBV 


SHytr: eV AHy, CV, 


calcul calcul 
par par 

(VIII, | (VIII, 
23) 24) 


Com- calcul calcul 
Qtus' valeur par Eca 


posé par eV Egg ev 
eV  |oV3IT, |'expér. 
24) 


InSb |0,42 | 2,06 | 1,81 | 2,06 2,3 1,94 2,3 0,143 | 0.26 
InAs | 1,0 3,62 | 4 4,67 5,8 4,5 3,9 0,262 | 0,664 
InP 1,1 4,1 | 3,85 | 4,18 6,9 9,65 5,32 | 0,34 0,91 
GaSb |0,5 2,17 | 3,15 | 3,26 3,9 3,44 4,79 | 0,285 | 0,48 
GaAs |1,01 | 4,7 |5,6 | 4,7 8,3 10,2 8,3 0,54 1,26 
GaP 1,3 9,7 6,46 10,5 10,44 | 0,72 1,77 


* Si l’on porte dans (VII1,23) au lieu de £,, 8 les valeurs connues des chaleurs 
latentes de fusion (en admettant que leur variation en fonction de la distance 
entre plus proches voisins est identique à celle de £,,.), on trouve que # doit 
être approximativement égal à 9. Voir également paf. 
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Les données présentées dans le tableau 30 montrent que les va- 
leurs des énergies d’activation calculées à l’aide de (VIII.23) ne 
différent des valeurs uniformisées et expérimentales que de 40 % 
au maximum, ce que l’on peut considérer comme satisfaisant vu les 
approximations grossières qui sont utilisées pour le calcul de £,. et 
de Ægg. La coïncidence des valeurs calculées directement et des 
valeurs uniformisées des énergies d'activation ne peut que témoi- 
gner en faveur du mécanisme d'autodiffusion postulé. 


$ 5. La diffusion des atomes du groupe I 


Dès les premières études de la diffusion du cuivre dans GaAs on 
constata que la répartition de sa concentration dans la couche diffu- 
sée présente des anomalies [20]. Par la suite on trouve que l'argent [211 
et l’or [22] présentent des anomalies semblables dans la répartition 
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Fig. 98. Répartition de l'or dans l’arséniu- Fig. 99. Variation en fonction 
re de gallium. du temps du coefficient de la 
T — 400 °C. 1 — 10 mn, £ — 27 heures. Courbe diffusion «lente» de l'or dans 
en pointillé représente la courbe erfc. l'arséniure de gallium. 


T, °C: 1 — 1000 (Sans As), £ — 800 
(avec AS), 3 — 600 (sans As). 


de leurs concentrations. La répartition de l or dans une couche diffu- 
sée représentée sur la fig. 98 apparaît comme typique des éléments 
du groupe du cuivre diffusant dans des composés AHIBV. On peut 
noter cependant que dans une étude déjà ancienne [23], consacrée 
à la diffusion du cuivre dans AlSb, on ne remarqua aucune anomalie 
dans la répartition de la concentration du cuivre diffusé. Bien que le 
tracé de la variation de la concentration en fonction de la profondeur 
de diffusion se laisse subdiviser en deux parties suffisamment distinc- 
tes et que chacune d'elles puisse être décrite d’une manière appro- 
chée par une erfc, on n'arrive pas à définir correctement les flux 
correspondant à la composante lente et à la composante rapide de la 
diffusion. La première zone de diffusion est telle que la répartition 
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de la concentration de l’impureté diffusée ne dépend que fort peu 
du temps, de sorte que le coefficient de la diffusion « lente » que l’on 
en tire soit petit et diminue d'autant plus que le temps de diffusion 
augmente (fig. 99). 

On n'’arriva à préciser le mécanisme du processus déterminant la 
composante « lente » de la diffusion que par une analyse des modifi- 
cations que subit la répartition de la concentration lorsqu'on a fait 
varier la pression de vapeur du constituant BY du composé. En 
procédant ainsi on a constaté qu'à mesure que l’on faisait croître la 
pression de vapeur du constituant volatil, la première partie de la 
répartition de l’impureté s’estompait de plus en plus; cela signifie 
que cette partie de la courbe de répartition de l’impureté n'est pas 
déterminée par un processus de diffusion et ne correspond qu'à la 
distribution de lacunes dans la couche superficielle du cristal, qui 
se fixent dès qu’elles captent un atome d'impureté. La cinétique du 
processus assurant la saturation du cristal par l’impureté que l’on 
diffuse ne peut être caractérisée que par la partie de la courbe de 
répartition de l’impureté correspondante à une grande profondeur de 
diffusion et c’est à l’aide de cette partie de la courbe que l’on doit 
déterminer les paramètres de la diffusion. 

Lorsqu'un atome d'’impureté occupe un site vacant du réseau, 
sa couche d'électrons de valence doit s'adapter de telle sorte qu'il 
puisse établir des liaisons covalentes avec les atomes voisins. Un 
changement de l'état d’ionisation de l'atome d'impureté peut contri- 
buer à adopter au mieux son rayon à celui de la lacune disponible. 
C'est ce qui détermine probablement le comportement électrique 
des impuretés du groupe du cuivre dans les composés AB. 


Tableau 31 


Longueurs des rayons tétraédriques des atomes des éléments 
des groupes I, III et V 


Structure Rayons atomiques, À 
qetomique | jenane  lenare de 
externes de l'atome [5] Cu Ag Au 

l'atome 
d\0sm 2.65 1,35 1,53 1,50 
disps 3,5 4,17 1,33 1,3 
dsp 4,35 1,06 1,19 1,17 
d'sp3 5.2 0,93 1,05 1,03 
désp3 05 0,85 0,97 0,95 
dé&s 99 1,03 1,17 4,15 
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En comparant les rayons tétraédriques des atomes des éléments du 
groupe 1B correspondant à différentes structures de leurs couches 
électroniques externes avec les rayons tétraédriques des atomes des 
éléments du groupe VB (voir tableau 31) on peut constater que dans 
le sous-réseau de l’antimoine la structure électronique du cuivre la 
mieux adaptée est d'sp*, ce qui correspond au fait que dans les com- 
posés AÏSb, GaSb et InSb le cuivre devrait se comporter comme un 
accepteur triplement ionisable. Dans ces mêmes composés l'or et 
l’ argent devraient créer chacun deux niveaux accepteurs. Dans le cas 
des arséniures et des phosphures, l'introduction d'atomes des élé- 
ments IB dans les sous-réseaux de l’arsenic et du phosphore pourrait 
donner lieu à l'apparition des niveaux donneurs ou accepteurs si 
leur dissolution n’était fonction que des rayons tétraédriques (tabl. 
31). On sait cependant que l’état d'ionisation d’une impureté ne se 
trouve déterminé par le facteur dimensionnel que dans le cas de 
liaisons purement covalentes. Or dans les composés AMBY les liai- 
sons covalentes sont partiellement polarisées, la polarisation étant 
telle que la différence des énergies potentielles des électrons apparte- 
nant aux sites III et V est positive dans InAs et InP et négative dans 
les autres binaires [24]. Il en résulte que pour que ce caractère parti- 
culier des liaisons ne soit pas modifié par un atome d’impureté occu- 
pant un site V dans InAs et InP, cet atome devrait céder un électron 
et se comporter en donneur. L'expérience montre qu'effectivement 
les atomes des impuretés IB se comportent comme des donneurs dans 
InAs [63]. Dans tous les autres composés AIBY, ces atomes se subs- 
tituant aux atomes V créent un seul niveau accepteur. 

Il est intéressant de remarquer que dans la zone superficielle des 
cristaux de InAs et parfois de ceux de InSb. la répartition de la con- 
centration de ces impuretés présente un minimum (fig. 100) dont 
l'origine est attribuée à une diffusion régressive lors du refroidisse- 
ment [25]. 

Cependant l’apparition d'anomalies de ce genre peut être attribuée 
soit à l’existence de champs électriques internes, soit à une diffé- 
rence des coefficients de diffusion de l’impureté et des lacunes. En 
effet dès que les lacunes excédentaires, qui se sont formées dans la 
couche superficielle du cristal seront occupées par des atomes d’im- 
puretés extraites de la masse du cristal, un flux de lacunes doit 
s'établir, qui entrera en interaction avec le flux d’atomes de l'impu- 
reté dirigé en sens inverse. Dans la zone du cristal où le flux d’atomes 
de l’impureté est plus important que le flux de lacunes, on devra 
observer un minimum de concentration des atomes d'impureté, 
comme celui que l’on observe couramment dans les alliages métal- 
_liques 1261. 

Le profil de la répartition de la concentration dépend non seule- 
ment des conditions du refroidissement du cristal après diffusion, 
mais également des conditions des traitements préalables du cristal, 
ainsi que de celle du traitement thermique de diffusion. Dans des 
cristaux de InSb, ayant subi un recuit préalable, on n’observe prati- 
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quement pas de plateau sur la courbe de répartition de l’impureté, 
dont l'allure correspond avec une bonne approximation à une erfc 
(fig. 101). 

De tous les éléments du groupe IA, seul le lithium a fait l’objet 
d'études de diffusion dans les composés AIBV. La répartition de 
sa concentration dans un cristal de GaAs ne correspond pas à une 
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Fig. 100. Répartition du Cu‘ dans Fig. 101. Répartition du Cu diffusé 
le phosphure d’indium en fonction dans un cristal d’antimoniure d’in- 


de la vitesse du refroidissement du dium préalablement recuit. 
cristal. T, °C: 1 — 287, 2 — 357, 3—480 : 1.105: 
T = 800°C, t — 1,5 heure. ‘1 — trempe 1—5,4,2—6,1,3— 8.2. 


dans l'eau à 00°C, 2 — refroidissement à 
20 °C. 


solution usuelle de l’équation de diffusion, ce qui ne permet de tirer 
des données expérimentales que des valeurs effectives des paramè- 
tres de la diffusion [27]. 

La diffusion du Li dans GaSb est fonction de la température 
à laquelle elle procède, et les paramètres de la diffusion varient 
brusquement aux environs de 800 °C [28]. On notera par ailleurs que 
l'introduction du Li dans un cristal de GaSb ne permet pas d’inver- 
ser son type de conductibilité, bien que sa solubilité atteigne 
à 800 °C 5-10 cm environ, cette concentration étant beaucoup plus 
grande que celle des accepteurs que renfermaient les cristaux utilisés. 

Les paramètres effectifs de la diffusion du Li dans InSb ont été 
déterminés [29] sans analyse des courbes de la concentration en 
fonction de la distance. 

Tous les éléments du groupe ÎÏ diffusent dans les composés AMBV 
avec de grands coefficients de diffusion et de faibles énergies d'acti- 
vation, ce qui semble témoigner en faveur d’un mécanisme intersti- 


tiel, compliqué cependant par l’interaction des impuretés avec les 
lacunes. 


223 


$ 6. La diffusion des éléments du groupe II 


La majorité des recherches entreprises sur la diffusion des impu- 
retés dans les composés AHBVY concernaient la diffusion des élé- 
ments du groupe IT et en tout premier lieu du zinc qui est l’accepteur 
le plus couramment utilisé. 

Dès les premières recherches sur la diffusion du zinc dans l’arsé- 
niure de gallium entreprises par Cunnell et Allen [30] et Cunnell et 
Gooch [31], il a été démontré que la répartition de concentration du 
zinc diffusé ne correspondait pas à une solution standard de l’équa- 
tion de diffusion puisqu'elle comporte toujours un plateau (fig. 102). 


Fig. 102. Variation de la réparti- 
tion du Zn dans GaAs en fonction 
de la durée ? du recuit. 
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Allen [32] postula que cette allure particulière de la courbe de 
diffusion témoignait d’un mécanisme complexe du processus de 
diffusion. Lorsque la concentration du zinc est importante une partie 
seulement des atomes de zinc se trouve à l’état ionisé et le flux de 
diffusion comporte donc deux composantes : un flux d'atomes neutres, 
caractérisé par un grand coefficient de diffusion et qui prédomine dans 
Ja région superficielle du cristal et un flux d'ions négatifs, dont le 
coefficient de diffusion est plus petit et qui prédomine à des plus 
grandes profondeurs. 

La théorie d’Allen fournissait bien une interprétation qualita- 
tive satisfaisante de la répartition du zinc observée, mais seulement 
tant que l’ampoule scellée où était réalisée la diffusion ne renfermait 
pas d'arsenic pur; en présence de celui-ci on observe la disparition 
progressive de la zone à concentration sensiblement constante (pla- 
teau) et un accroissement de la concentration superficielle à mesure 
que l’on fait croître la pression de vapeur de l’arsenic dans l’ampou- 
le (fig. 103). Goldstein [341] démontra d'autre part que dans le ré- 
seau de GaAs tous les atomes de zinc se trouvent à l’état d'ions. 
I] a admis que l’anomalie de la courbe des concentrations pourrait 
provenir d'une réaction au sein du cristal donnant lieu à l'apparition 
du composé Zn,;As.. On a en effet observé que la diffusion du zinc 
dans GaAs [34] donnait lieu à la précipitation au sein du réseau 
d'une seconde phase qui se localisait sur les dislocations et les joints 
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entre les grains; cependant, bien que la composition chimique de 
cette seconde phase n'ait pas encore été élucidée, il est peu probable 
que ce soit l'existence de cette seconde phase qui détermine le carac- 
tère particulier de la répartition du zinc dans l’arséniure de gallium. 

En comparant les courbes de la répartition du zinc -obtenues 
à l’aide d'une sonde Castaing avec la répartition des accepteurs dé- 
terminée par des mesures électriques, il a été établi qu'une brusque 
diminution de la concentration du zinc s’observe précisément à pro- 
ximité immédiate de la jonction p-# [35]. Ce résultat, ainsi que ceux 
obtenus au cours de l'étude des causes de la dégradation des diodes 


Fig. 103. Répartition du Zn dans GaAs 
sous différentes pressions des vapeurs d'arsenic. 
Pgn = 1, 5 atm. TGaAs = 1050 °C, Ton= 950 °C: 
t «== 24 heures. P ag. atm: 1—0,8,2—2,2, 3— 2,6. 
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à effet tunnel, fabriquées en utilisant des cristaux de’ Gas dopés 
au zinc, ont suggéré à Longini [36] que le zinc se trouve dans le ré- 
seau de GaAs sous deux formes différentes, d'une part sous forme 
d'ions accepteurs univalents, occupant les sites vacants du sous- 
réseau du Ga, et d'autre part, sous forme d'ions donneurs divalents 
occupant des sites interstitiels. Ce sont ces derniers qui déterminent 
la cinétique du processus du dopage par diffusion, vu la grande va- 
leur de leur coefficient de diffusion. Cependant le champ électrique 
créé par la jonction p-r qui se forme s'oppose à la diffusion de ces 
ions positifs. En polarisant la jonction dans le sens direct on réduit 
la hauteur de. la barrière de potentiel existant entre les parties n 
et p du cristal et les ions de zinc interstitiels passant alors dans la 
partie n s’y fixent sur les sites vacants, et, compensant partielle- 
ment jes donneurs, provoquent la dégradation de la diode à effet 
tunne 
L'hypothèse de Longini a été à l’origine de la notion de mécanis- 
me dissociatif de la diffusion du zinc {37}. Dans cette dernière étude 
on prend en considération l'échange des atomes du zinc entre les 
sites réguliers du réseau (Zn) et les sites interstitiels (Zn+) que l' on 
déerit par la réaction: 
Zn*+e+V"+rh=Z2n +h (VIII, 27) 
(r désigne la charge portée par une lacune du sous-réseau du Ga, e, 
un électron, » ‘un trou): partant de cette réaction d'échange, une 
expression du coefficient efficace de Ja diffusion a été établie, selon 
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laquelle le coefficient est proportionnel au carré de la concentration 
superficielle. Les résultats des calculs [37] sont en bon accord avec les 
données expérimentales de Cunnell et Gooch. 

Les recherches ultérieures réalisées par notre groupe [81 ainsi 
que d’autres chercheurs (38] ont permis, utilisant l'effet d’électro- 
migration, de démontrer que la charge effective des ions du zinc 
était égale à + 2e. Il a été également établi que la répartition de 
la concentration des atomes de zinc dans les cristaux de GaAs de 
type p peut également présenter une allure anormale (fig. 104). 


40 80 120 
TA TM 
Fig. 104. Répartition du Zn dans GaAs Fi g: 105. Répartition du Zn dans 
e 


de type p phosphure de gallium [40] 
TG s = 960 °C, Tzn = 760 °C: tft, heures: 1—950°C, 1 heure; 2 — 1000 °C, 1 
à 8 — 12. Courbes en trait plein — cour- heure! 5 — 1100 15 mn 
es erfc. 


Dans {38] on a avancé l’idée que la diffusion du zinc dans l’arséniure 
de gallium est le résultat de l” interaction de trois flux de particules: 
d'ions positifs, d'ions négatifs et d’atomes neutres. Chang et Pear- 
son [39] ont établi une expression analytique du coefficient de diffu- 
sion résultant, puis ont étendu les résultats obtenus au cas de la 
diffusion du zinc dans GaP [40], où l'allure de la répartition de la 
concentration est quelque peu différente selon que la diffusion 
s'effectue au-dessus ou en dessous de 900 °C (fig. 105). 
L'existence d’un plateau initial sur la courbe représentant la 
concentration du zinc en fonction de la profondeur de diffusion se 
retrouve dans les autres composés AIUBV [41—43]. Dans le cas des 
autres éléments du groupe II le plateau dans la répartition de la 
concentration est notablement moins prononcé (fig. 106). On doit 
remarquer cependant que lorsqu'on diffuse le zinc dans GaAs aux 
températures inférieures à 1000 °C et avec une faible concentration 
superficielle, on obtient une répartition de concentration correspon- 
dant à une solution standard de l'équation de diffusion [33]. 
Dans les premières publications consacrées à la détermination des 
paramètres de la diffusion des différentes impuretés de dopage, on 
négligeait généralement toutes les anomalies dans la répartition de 
la concentration et c’est là que réside probablement la raison de 
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la grande dispersion des données relatives à la variation thermique 
des coefficients de diffusion du Cd dans InSb par exemple (fig. 107). 
Une étude scrupuleuse du mécanisme de diffusion du zinc dans GaAs 
a permis non seulement de déterminer les principaux facteurs jouant 


500 #50 400 
T, °C 


0 8 16 1,3 14 15 16 
{ nJ on! 
z,M T LI °K 

Fig. 106. Répartition du Cd Fig. 107. Variation thermique du coeffi- 
dans l’arséniure de gallium [91].  cient de diffusion du cadmium dans l’anti- 
T = 1000 °C, t == 24 heures. Courbe moniure d'’indium selon différentes données. 
en pointillé — courbe erfc. 1— D == 10 (—1,1/RT) 46], 2— D == 

me 1.3-10— exp (—1.2/ÀT) 6],  3— D 


] 
= 1,26 exp  (—1.75/RT) (74), € — D = 
= 1,23.10— exp (—0,52/AT) [75]. 


un rôle dans le processus, mais a stimulé les chercheurs à s'attaquer 
à des études plus poussées des processus de diffusion dans les autres 
composés ATIBV. 

On peut affirmer aujourd'hui qu’on ne peut pas considérer le 
système diffusionnel Zn-GaAs comme un système quasi binaire. En 
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Fig. 108. Relation entre la profondeur de la jonction p-n dans l’arséniure de 
gallium en fonction de la quantité de zinc se trouvant dans l’ampoule. 
TGaasr °C: 1 — 1080, 2 — 1090; Ton, °C: 1 — 830, 2 — 760: t, mn: 1 — 150, 2 — 50. 


témoigne notamment la variation de la profondeur à laquelle se 
situe la jonction p-r avec la masse de zinc que l’on place dans l’am- 
poule dans laquelle s'effectue le traitement thermique (fig. 108). Le 
système diffusionnel est en fait un système ternaire et sur cette base 
on arrive à interpréter correctement tous les résultats obtenus [44]. 
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$ 7. La diffusion des éléments des groupes IV, VI 
et des éléments de transition 


Les processus de diffusion des éléments du groupe IV ont été 
étudiés plus particulièrement dans les cristaux de InSb (Sn (45, 46], 
Ge [46]) et de GaAs (Si [14], Ge {4, 46] et Sn [46, 47, 48]). Les constan- 
tes de la diffusion ont: également été déterminées pour leSn dans 
GaSb [49] et pour le Sn ét le Ge dans InAs {50]1. 

Dans les composés AlTIBY les éléments du groupe IV peuvent se 
substituer aux .atomes des deux sous-réseaux, marquant’ toutefois 
une préférence pour la substitution de l’atome ayant le plus grand 
rayon tétraédrique [51]. Le comportement électrique des atomes du 
groupe IV dans les différents composés AMBV peut donc être diffé- 
rent. En faisant varier les conditions dans lesquelles s'effectue l'in- 
corporation de l'impureté son comportement électrique peut être 
modifié en conséquence ; cela a été démontré dans le cas de la diffu- 
sion du Ge dans GaAs [4]. À mesure que l’on fait croître la pression 
de vapeur de l’arsenic, la concentration des lacunes dans le sous- 
réseau de l’arsenic diminue, le germanium s° incorpore dans le réseau 
avec des propriétés de donneurs. Si par contre la pression des vapeurs 
de l’ arsenic, est petite le Ge s’incorpore dans le GaAs sous forme d’un 
accepteur. . 

Lorsque la concentration superficielle est suffisamment grande, 
la répartition de la concentration des atomes diffusés obéit aux solu- 
tions standard de l'équation de Fick (fig. 109 et 110): Mais lorsque 
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Fig. 109 Répartition de l'étain Fig. 110. Répartition du ger- 
dans InAs de type nr [45]. manium dans Î antimoniure d i in- 

t = 30 heures. T, °C: 1 — 500, 2— 450. dium. 
Courbe en trait plein — courbe erfc. 1 — 495 °C, 48 heures, 2 — 400 °C, 
S4 heures. Courbe :en trait plein —: 

courbe erfc. 


la concentration superficielle est petite, on observe une anomalie: 
la répartition de la concentration tend à devenir constante aux 
grandes distances de diffusion. Ce comportement a été observé lors 
de la diffusion de l’étain dans le GaAs [47] (fig. 114). | 
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Les études de la diffusion du Si dans GaAs témoignent également 
que la répartition de la concentration des atomes du groupe IV peut 
s’écarter de la loi de diffusion usuelle et le gradient de concentration 
de l’impureté diffusée dans une jonction p-n est plus grand que 
prévu [14]. 

De même que pour les éléments de tous les autres groupes la 
diffusion des éléments du groupe IV, est d' un caractère complexe, les 
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Fig. 111. Répartition de l’étain 
dans GaAs [47]. 


valeurs des paramètres de la diffuéfon. déterminés peuvent donc lar- 
gement varier selon la pression de vapeur du:constituänt volatil. 
Ainsi, par exemple, pour la diffusion du Ge dans GaAs on trouve 
Do = 7,5 cm°/s et AH = 3,6 eV pour une pression de vapeur d’ar- 
senic égale à la pression d'équilibre [46], tandis que pour une pres- 
sion d'arsenic égale à 1,5 atm D, — 3,5 X 10-5 cm°/s et AH — 
— 1,85 eV [4]. 

Les études de la diffusion des éléments du groupe IV sont diffici- 
les à réaliser du fait de la grande réactivité chimique de ces éléments. 
Au cours du processus de la diffusion la surface du semi-conducteur 
peut se trouver recouverte d'une couche étrangère de composition 
complexe (fig. 112) ou bien elle se trouve soumise à une intense atta- 
que chimique par la phase vapeur, ce qui donne lieu à une érosion de 
la surface du cristal [2, 3]. Une analyse méticuleuse des courbes de la 
répartition des atomes diffusés devient alors difficile puisque tout 
écart à une répartition standard (c'est-à-dire une anomalie) peut être 
dû tout simplement à un choix erroné des conditions aux limites 
utilisées pour la solution de l'équation de la diffusion. Lors d’une 
étude de la diffusion du soufre dans GaAs on a obtenu les courbes de la 
répartition des atomes diffusés représentées sur la fig. 113: l'allure 
insolite de ces courbes a été attribuée à une intense sublimation du 
cristal [52]. La formation des phases superficielles et les processus 
d'attaque thermique des cristaux peuvent être éliminés en recouvrant 
leurs surfaces d’une couche de SiO, [53] et de SiO [54], ou encore en 
effectuant la diffusion en utilisant en qualité de source de diffusion 
un composé de l'élément du groupe VI, dont la tension de vapeur 
partielle est petite [551]. 
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Cependant, même si la tension de vapeur de l’élément du grou- 
pe VI est petite, le processus de la diffusion peut être perturbé par 
l'apparition de pores ([56] ou de complexes dans la couche de diffu- 


Y 


Fig. 112. Coupe transversale d'un cristal d’antimoniure d'indium après 
| diffusion du tellure. 


sion du crista AlfBV. La formation de complexes lors de la diffusion 
du sélénium dans le GaAs peut entraîner un effet d'autocompensation 
et transformer un cristal de type #7 en un cristal de type p [57]. 


Fig. 113. Répartition du soufre dans 
GaAs. 


1 — 1045 °C, 200 heures (échelle inférieure), 
2 — 910 °C, 90 heures (échelle supérieure). 
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La diffusion des éléments de transition dans les binaires AMBV 
n’a fait l'objet que d'un nombre restreint de recherches. On a indi- 
qué [58] que le Fe et le Co diffusent dans InSb en donnant une répar- 
tition anormale de la concentration de ces atomes. Une étude plus 
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détaillée de la diffusion du Mn dans GaAs [59] (fig. 114) a montré 
que la répartition de la concentration du Mn présente une allure 
semblable à celle que l’on trouve dans le cas du Zn, bien que la con- 
centration superficielle du Mn était notablement plus petite. 

Les recherches sur les processus de diffusion dans les binaires 
AŒMBY sont loin d’être parachevées. Mais il est évident qu’une étude 
des mécanismes de migration des atomes d'impuretés dans ces com- 


Fig. 114. Répartition du manganèse dans 
GaAs pour différentes pressions de vapeur 
de l’arsenic. 


{ = 18 heures, T == 900 °C. P, atm: 1 — 4.33, 
2 — 8,7-10—2, 3 — 1,06. 10. 


1 10 /00 n 
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posés fournira non seulement les connaissances requises pour contrô- 
ler la diffusion elle-même, mais encore des renseignements propres 
à élucider la nature des processus physico-chimiques qui s’y mani- 
festent. 

Dans le tableau 32 on a rassemblé les constantes de diffusion 
caractérisant l’autodiffusion et la diffusion des impuretés dans les 
composés AB. 


COMPLEMENT AU CHAPITRE VIII 


Chang et Pearson ont publié récemment une étude des propriétés 
des lacunes dans l'arséniure de gallium [95]. Il a été établi que les 
lacunes sur les sites du sous-réseau de l’arsenic se comportent comme 
des donneurs à un seul niveau d'ionisation, tandis que les lacunes de 
Ga sont des accepteurs à un seul niveau d'ionisation. Chang et 
Pearson ont tiré cette conclusion de l'étude de la répartition de la 
concentration des porteurs de charge dans des cristaux de GaAs sou- 
mis à des recuits en atmosphère de vapeurs d’arsenic sous différentes 
pressions. Ces mêmes données ont permis de déterminer les valeurs 
des coefficients de diffusion des lacunes d'arsenic D(y,., et de gal- 


lium Div, portant des charges électriques correspondantes. Entre 
700 et 1000 °C dans un cristal de GaAs non dopé (n = 3-1016 cm'*) 
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tw 
CS 
[Se 


Symbole 
de l’élé- 
ment 
. Chimique 


Do. cm?/s 


0,33 
3,5-107$ 


6-105 
3-10? 
0,036 
2,2-1072 
7,3-1074 
5,8- 1073 
1,98- 1076 
3,11-10-3 
4,2-1073 
4,35-1074 
7,4-1074 
3,14-107S 
1,49- 1076 
6,78 
12,55 


un = pm 
SSSR 
[A] 


D. ] 


= 3 
577 
à GG 


- C9 15 = O0 CO Co 


Or D EE 19 SJ ES LD 
bn 


F2 
T 
a 


2,3- 1071 


AH, eV T, °C 
AISb 
. 1,8 
4,5 
1,93 660 -- 860 
0,36 150 — 500 
| InAs 
4: 740 = 900 
4,47 740 -— 900 
0,52 
0,54 600 -- 900 
0,26 460 —- 900 
0,65 600 -= 900 
) 4,17 600 -:- 900 
4,17 600 -- 900 
0,96+0,02 | 600 —- 900 
4,17 600 = 900 
1,15+0,03 | 600 -- 900 
1,17 600 =—- 900 
1,17 600 — 900 
2,2 600 -- 900 
2,2 600 = 900 
1,28 600 -= 900 
GaSb 
3,15 658 — 700 
3,45 658 = 700 
1,13 320 = 650 
0,53 
0,80 320 —- 650 
1,2 320 —- 650 
0,72 500 — 640 
0,7 800 
1,9 > 800 °C 
InP 
3,85+0,05 | 850 -- 1000 
5,65+0,06 | 850 -- 1000 


. Tableau 32 


Valeurs des constantes D, et AH pour le calcul des coefficients 
-d’autodiffusion et de la diffusion des impuretés dans les composés Al!1BŸ 


Procédé d'étude 


radio-isotopes 
» 


radio-isotopes 
» 


» 
» 

» 
jonction p-n 
» 
radio-isotopes 
jonction p-n 

p/a 
jonction p-n 


radin-isotopes 
» 
» 


» 
» 
jonction p-n 


photométrie des 


flammes 


radio-isotopes 
» 


Référen- 
ces 


[60] 


[61] 
[23] 


[16] 
[16] 
[62] 
[63] 
[63] 
[63] 
[50] 
[50] 
[63] 
[50] 
[63] 
[50] 
[50] 
[50] 
[50] 
[50] 
[64] 


[15] 
[15] 
[65] 
[65] 
[65] 
[65] 


[23] 


[23] 


[12] 
[12] 


Tableau 32 (suite) 


Symbole 
lent | Do. cm2/s AH, eV T, °C Procédé d'étude | Référen- 
chimique 
Au 1,32-1075 0,48+0,01 | 600 = 820 | radio-isotopes [66] 
Au 1,37-10-4 0,73 600 - 900 , [67] 
Ag 3,6-10-4 | 0,59+-0,03 | 500 -- 900 , [68] 
Cu 3,8-10-3 | 0,69+0,02 | 600 --900 x [69] 
Cd 1,1-10-7 0,725 700 -- 900 | jonction p-n [70] 
Zn 1,6-108 0,3 En fonction [70] 
de la pres- 
sion des va- 
peurs d’im- 
puretés 
InSb 
In 1,8- 10? 0,28 300 — 500 | radio-isotopes [71] 
0,3 1,75 455 = 500 » [46] 
5-10-2 1,82 478 520 , [15] 
Sb 1,4-104 3,75 300 — 500 » [71] 
5-10-2 1,94 478 -- 520 , [15] 
Cu 3,5-1075 0,37 : | 230 49 » [46] 
Ag 10-7 0,25: 440 = 510 , [72] 
Au 7-10-4 0,32 140 = 510 , (46] 
Li 7.104 0,28 [29] 
Hg 4.108 1,17 425 = 500 , [73] 
Cd 105 1,1 250 = 500 » [46] 
1,26 1,75 400 = 500 , [74] 
10-9 0,52 434 = 519 » [15] 
1,3-104 1,2 jonction p-n [76] 
Zn 2,6-10-2 1,36 400 - 500 | radio-isotopes [46] 
6,32-108 2,61-—2,47| 400 -- 500 » [77] 
5,5 , jouction p-n [76] 
1,4-1077 0,86 390 + 512 | p/a [45] 
0,5-+0,4 1,35+0,05 | 362 -- 508 » [78] 
1,6-106 2,3+0,3 | 350 500 | jonction p-n [79] 
Sn 1,3-10-8 0,65 300 - 500 | radio-isotopes [46] 
5,5-1078 0,75 390 — 512 » [45] 
Ge 5.105 0,95 325 + 495 , F (46) 
S 4.105 1,05 200 —- 450 » [46] 
Se 1,6-10-2 1,3 200 = 450 , (46] 
1,6 1,87 380 = 500 | mesure de la [80] 
capacité 
1,7-1077 0,57 300 = 500 | radio-isotopes [71] 
10-6 0,8 300 — 450 » [46] 
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Symbole 
de l'élé- 


men 
chimique 


Ga 


Li 


Zn 


Ge 


Do, cm°/s 


2,7-1011 
10° 
10° 

6,6-1075 


0,09 


1,0 
2,56-10-19 
0,739 
7,5-10-8 

0,45 
(N => 1018) 
3,2-103 


10° 
4.101 
0,53 


8H, eV 


T, °C 


0,39 425 500 
0,25 440 = 510 
0,25 440 - 510 
4,19 360 —- 500 
1,4 360 = 500 
GaP 
2,1 
1,12 600 = 900 
2,5 900 
4,7 14100 -- 1300 
GaAs 
5,6 1100 = 1225 
10,2 1100 -= 1225 
1,0 250 -- 500 
0,6-+0,1 
0,98+0,06 450 = 750 
1,1+0,1 590 -- 1055 
0,8+0,05 
1,2 
1,22 800 -— 1000 
2,2 800 -- 1100 
2,43 860 — 1150 
2,8 900 -— 1100 
1,0 800 -- 1100 
2,49 677 —- 903 
41,1 | 
25 }380 + 1140 
1,8 
3,6 1050 —— 1140 


Tableau 32 (suite) 


Procédé d'étude 


radio-isotopes 
» 
» 
mesure de la 
capacité 
» 


radio-isotopes 


radio-isotopes 

» 
analyse  spec- 
trale, mesu- 
res  électri- 
ques 
radio-isotopes 
ultra-son 
radio-isotopes 

» 
mesures  élec- 
triques 
mesures électri- 
ques 
radio-isotopes 
mesures élec- 
triques 

» 
radio-isotopes 


Tableau 32 (suite) 


Symbole 


dE | Ds, cmt/s AH, eV T. °C Procédé d'étude | Référen- 
chimique 
Sn 6-103 2,5 1000 —- 1200 | radio-isotopes [46] 
S 1,6 2,8 900 -- 1075 » [46] 
6-10 2,6 900 -:- 980 | mesures élec- [90] 
triques 
1,85-10° 2,6 800 =: 1200 | radio-isotopes [94] 
,6-10-5 1,86 900 =- 1100 | jonction p-r [55] 
4.103 4,04 1000 —- 1200 | radio-isotopes [12] 
Se 3° 103 4,16 [12] 
Mn 0,65 2,49 700,-- 1000 » [59] 
Te 2,6-10-5 2,0 1000 =- 1100 » 


ces coefficients de diffusion s'expriment par les relations suivan- 
tes : 


D,v 9) = 7,9 X 10-*exp(—4,0/4T) cm2/s, 
Div) = 2,1 X 10 exp (—2,1/4T) cm°/s. 


Il est remarquable que les valeurs des énergies d'activation de la 
diffusion des lacunes d'arsenic et de gallium, déterminées dans cette 
étude, sont en étroite corrélation avec les données obtenues par étude 
de la diffusion des atomes des éléments des groupes II, IV (Zn, Cd, 
Sn) et VI (S, Se) qui se déplacent respectivement dans les sous- 
réseaux du gallium et de l'’arsenic (voir tabl. 32). 

En posant que les lacunes d’arsenic et de gallium sont générées 
à la surface des cristaux de GaAs, selon les réactions: 


As == + Ass (g)+ Vas, 


+ Àss (8) Ass À Voa 


etlen utilisant les données expérimentales sur la variation thermique 
de la concentration superficielle des lacunes, Chang et Pearson [95] 
sont arrivés à calculer les enthalpies de ces réactions. Celles-ci ont 
été trouvées égales à 2,9 + 0,2 eV pour la formation des lacunes 
d'arsenic et à —1,4 + 0,2 eV pour celle des lacunes de gallium VA. 
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CHAPITRE IX 


DIFFUSION DANS LES COMPOSÉS A'BYI 


$ 1. Considérations générales 


Les composés binaires formés par les métaux du groupe II avec 
le soufre, le sélénium et le tellure, désignés sous le nom de composés 
AUBYVT trouvent depuis quelque temps des applications pratiques 
de plus en plus nombreuses dans la technique des semi-conducteurs, 
en tant que luminophores, dispositifs photoélectriques, détecteurs 
de contrainte mécanique, etc. Aussi accorde-t-on actuellement une 
grande importance à l’étude des composés AUBVI [31]. Dans le cas 
de ces composés, à la différence des binaires AHBV, un rôle extrè- 
mement important revient aux défauts propres du réseau. La pré- 
sence d’un grand nombre de défauts ponctuels pouvant interagir avec 
les impuretés exerce naturellement une grande influence sur l’évo- 
lution des processus d’autodiffusion et de diffusion des impuretés 
dans les cristaux ATBVI. L'expérience montre notamment que la 
concentration des défauts propres du réseau et la solubilité des impure- 
tés. qui diffusent dépendent dans une large mesure de la valeur de la 
pression de vapeur partielle des constituants. 

Dans ce qui suit on présente les données expérimentales actuelle- 
ment disponibles sur l’autodiffusion des constituants et la diffusion 
des impuretés dans les composés ATBVI. 


$ 2. L’autodiffusion du constituant métallique 
dans les composés A'TBVT 


L'’autodiffusion du Cd dans CdS a fait l'objet d’une étude par 
Woodbury [1], qui utilisa la méthode de l’analyse radioactive en 
incorporant l’isotope Cd “5 en atmosphère de vapeurs de cadmium ou 
de soufre. Les premières expériences ont été effectuées en soumettant 
des cristaux de CdS non dopés à un traitement thermique en atmos- 
phère de vapeurs de cadmium à la pression d'équilibre, ainsi qu’en 
plongeant les cristaux dans un bain de cadmium liquide. La répar- 
tition de la concentration de l’isotope Cd!15 diffusé dans le cristal 
à partir d’un bain liquide est représentée sur la fig. 115. Les résultats 
expérimentaux correspondent bien à une répartition suivant une 
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erfc, en excluant toutefois la région superficielle du cristal. Etant 
donné que les résultats expérimentaux satisfont à la loi de la diffu- 
sion, il a été possible de calculer le coefficient d’autodiffusion de Cd 
entre 730 et 1150 °C correspondant aux pressions d'équilibre des va- 
peurs de cadmium. 

En atmosphère des vapeurs de soufre la diffusion est plus lente 
qu’en atmosphère de vapeur de cadmium, le coefficient de diffusion 
présentant un minimum pour une tension de vapeur de soufre infé- 
rieure à la pression d’équilibre. Les études ultérieures ont montré que 


10° 


Fig. 115. Répartition du Cd'5 dans CdS % 
après diffusion du cadmium en phase © 10° 
liquide. S 
T æ= 800 °C, t = 53 heures. 


lorsqu'on effectue des expériences de diffusion en atmosphère des 
vapeurs de soufre, la valeur du coefficient de diffusion du Cd dépend 
de la présence de donneurs d’incorporation de grandes concentrations 
d’indium et de chlore donnant lieu à une augmentation du coeffi- 
cient de diffusion. Un tel effet de la présence de donneurs était absent 
losque le traitement thermique s'effectuait en atmosphère des va- 
peurs de cadmium. 

Boyn [2] a étudié l'influence d’un traitement thermique en atmos- 
phère des vapeurs de cadmium sur les propriétés électriques des cris- 
taux de CdS. Parallèlement aux mesures de la conductivité électri- 
que des cristaux en fonction de la pression des vapeurs de cadmium, 
on a étudié la relaxation de la conductivité électrique lors d’un brus- 
que accroissement de la pression de vapeur Cd. En postulant que les 
variations de la conductivité électrique étaient dues aux atomes de 
cadmium en positions interstitielles, provenant de la phase vapeur, 
Boyn a donné une estimation de la valeur du coefficient de diffusion 
du Cd interstitiel. 

Borsenberger et Stevenson [3] ont observé que la valeur de la 
pression de vapeur du cadmium n'’exerçait aucune influence (ou une 
influence très faible) sur la diffusion du Cd dans le tellurure de cad- 
mium; cependant ils ont constaté que le coefficient d'autodiffusion 
dépend de la concentration des impuretés de dopage et des traite- 
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ments préalables en atmosphère des vapeurs de Cd ou de Te auxquels 
étaient soumis les cristaux de CdTe.. 

“I Dans les cristaux de CdTe dopés à l’or jusqu’à 2-10!8 cm le 
coefficient d’autodiffusion du Cd est trois fois plus grand que 
dans les cristaux non dopés. On observe un accroissement du coeffi- 
cient de diffusion du Cd dans les cristaux dapés à l’aluminium,mais 
seulement aux températures de diffusion inférieures à 800 °C 
(fig. 116). Si on admet qu’en dessous de 800 °C la concentration de 


Fig. 116. Autodiffusion du cadmium 

dans CdTe non dopé (1). et dopé 

jusqu’à 5:-10!7 cm par l'aluminium 

(2) sous une pression de vapeur saturée 
de cadruium. 


093 10 1,10 /,20 
T”!. 10°, V'u 


lacunes de Cd est beaucoup plus petite que celle des donneurs de 
dopage (Al), on conçoit qu’en présence d'aluminium la concentration 
de lacunes de Cd ionisées doit s’accroître, puisqu’en vertu de la con- 
dition de la neutralité électrique du cristal on doit avoir: 


Noca=Nh Nu. 


En se basant sur les mêmes considérations, en présence d’une 
impureté de type accepteur:(Au) le coefficient d’autodiffusion de Cd 
peut s’accroître'du fait de l'accroissement du Cd interstitiel qui com- 
mence à jouer alors un rôle prépondérant dans le processus de l’auto- 
diffusion. Les résultats obtenus permettent de supposer que dans le 
tellurure de cadmium, dans la gamme considérée des tensions de 
vapeur du Cd, les défauts ponctuels dominants sont d’une part les 
lacunes de cadmium et d'autre part les atomes de Cd interstitiels et 
que l’autodiffusion du Cd procède par un mécanisme dissociatif. 

La diffusion et les processus d'échange entre le réseau et la phase 
vapeur d'atomes de Zn dans le sulfure de zinc (ainsi que dans l’oxy- 
de de zinc) ont fait l’objet d’une étude de Secco [5]. La fig. 117 re- 
présentant la variation thermique du coefficient de diffusion du zinc, 
montre que l’on distingue sur celle-ci trois-régions. Dans la région 
correspondant aux températures de diffusion comprises entre 940 et 
1030 °C les énergies d'activation dans le ZnS et le ZnO ont la même 
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valeur (tabl. 33). Aux températures plus basses (<<930 °C) on trou- 
ve pour ZnO Q = 0,87 eV et pour ZnS, Q = 1,5 eV. Aux températu- 
res supérieures à 1030 °C (1030-1075 °C) l'énergie d'activation dans 
le ZnS croît brusquement jusqu’à 6,5 eV. 


T, °C 


1050 1000 350 300 


107? 
. 8° 
Fig. 117. Autodiffusion du zinc Ÿ 
dans ZnS (1) et ZnO (2) [5]. S 
S 10 
2 Le 
0,75 0,8 065 
T 10", x"! 


La fig. 118 représente la variation du coefficient de diffusion du 
Zn dans le ZnS en fonction de la tension de vapeur du Zn à 1025 °C. 
La loi de variation approximative D — P!#. Dans le cas de la diffu- 
sion du Zn dans ZnO, cette variation est notablement plus faible : 
D — P7».. 

Le fait qu'à des températures différentes on trouve des valeurs 
différentes pour les paramètres de la diffusion du Zn dans Zn$, peut 


#7” 
K 
Fig. 118. Autodiffusion du zinc dans $ y-? 
ZnS sous différentes pressions de vapeur & 
de zinc [5]: 
107" 


0,2 04 06 1 2 3 
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être la conséquence de ce que le mécanisme de diffusion change. Sec- 
co [5] suppose qu'aux températures supérieures à 1030 °C le zinc 
diffuse par les lacunes, et de 940 à 1030 “C il diffuse par le mécanisme 
interstitiel. Dans le premier cas l'énergie d'activation peut être 
considérée comme étant la somme de deux termes — d'une énergie 
de formation des lacunes et de l'énergie de la migration des ions de 
zinc le long des sites vacants formés. Dans le deuxième mécanisme ne 
subsiste que l'énergie de migration des particules de zinc. C'est ce 
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Tableau 33 
Diffusion du Zn dans ZnS et ZnO 


Composé | T °C Do, cm°/s Q, eV 
ZnS << 940 3-1074 1,52 
940 = 10301 1,5-10% 3,26 

> 1030 11016 6,92 

Zn0O << 940 3-10? 0,87 
940 = 1030 5 3,26 


qui expliquerait la brusque variation de l’énergie d'activation que 
fournit l'expérience. En ce qui concerne le domaine des basses tempé- 
ratures (<< 940 °C) les données expérimentales ne sont pas suffisam- 
ment précises pour pouvoir en tirer des conclusions valables. 

Le coefficient d’autodiffusion du Zn dans ZnTe a été déterminé 
sur des cristaux qui avaient subi avant diffusion et à la même tempé- 
rature que celle-ci des recuits préalables en atmosphère des vapeurs 
de Zn ou de Te {6]. Il a été constaté que ces recuits n’exerçaient au- 
cune influence sur la valeur du coefficient de diffusion. De même 
on n'observa aucune variation du coefficient de diffusion du zinc en 
fonction de la pression des vapeurs de Zn. 

Une étude de l'influence d’un dopage des cristaux à l’aluminium 
a montré que jusqu’à une concentration de 5-10! cm”* d’Al sa pré- 
sence n’exerçait aucune influence notable sur le coefficient de diffu- 
sion du zinc à 782 °C. Entre 782 et 950 °C, pour des cristaux de ZnTe 
renfermant 401? cm'* d'aluminium, la variation thermique du coeffi- 
cient de diffusion du zinc s'exprime par la relation: 


D=10*exp { — u | « 


Cependant au-dessus de 950 °C, et pour la même concentration 
d'aluminium, le coefficient de diffusion du zinc reste à nouveau 
invariable. 

Le fait que le coefficient d’autodiffusion du zinc soit indépendant 
%e la présence d’une concentration d'aluminium aussi importante 
que 10? cm # aux températures supérieures à 950 °C peut s’expliquer 
par ce qu'à ces températures la concentration des lacunes de zinc est 
elle-même supérieure à 101 cm. Il est moins clair toutefois pour- 
quoi à 782 °C la présence de 5 -10!? cm”° d’atomes d'aluminium dans 
le réseau n’exerce aucune influence sur le coefficient d'autodiffusion 
du zinc. Une étude supplémentaire semble nécessaire pour pouvoir 
en donner une interprétation satisfaisante. 
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$ 3. La diffusion des métaux du groupe II 


La diffusion des métaux du groupe II dans les composés A!BV 
n’a fait l’objet que de fort peu de recherches. Actuellement on ne 
peut citer que quelques études consacrées à la diffusion du Cd dans 
HgTe [7]. Les résultats obtenus dans cette étude montrent qu'entre 
250 et 350 °C le Cd diffuse plus rapidement dans les cristaux de HgTe 
placés dans une ampoule évacuée que lorsque l’ampoule est rem plie 
d’argon ou de vapeurs de mercure. À 300 °C le coefficient de diffu- 
sion du Cd est égal à 4-10-1° cm°?/s pour une diffusion dans le vide, 
à 3-10-!! cm°/s en atmosphère d'argon et à 1-10"! cm°/s en atmosphè- 
re des vapeurs de mercure. Pour une diffusion dans une enceinte 
évacuée l’énergie d'activation du Cd est AE = 0,66 eV, valeur pro- 
che de celle de l'énergie d'activation de l’autodiffusion du Hg dans 
HgTe (AE = 0,58 eV) ; cette égalité des énergies d'activation est 
vraisemblable puisque le Cd diffuse dans le sous-réseau du Hg. 


$ 4. L’autodiffusion des atomes des éléments du groupe VI 


La diffusion du soufre dans des cristaux de CdS a été étudiée dans 
[8]. Selon les données obtenues dans cette étude l'énergie d'’acti- 
vation AE = (2,0 + 0,05) eV, valeur voisine de celle de l'énergie 
d'activation de la diffusion du Cd, déterminée par Woodbury [1]. 
Le coefficient d'autodiffusion du Cd qui avait été déterminé 
dans [8] à titre de comparaison, à 1050 °C, a été trouvé égal à D — 
— 4 10719 cm°/s, valeur qui diffère fort de celle trouvée par Woodbury 
(3,7 -10"7cm°/s). L'importance de cet écart des données expérimenta- 
les de deux groupes de chercheurs peut s'expliquer vraisemblable- 
ment d’une part par des propriétés différentes des cristaux utilisés 
et d'autre part par la différence des pressions partielles des vapeurs 
des constituants durant les processus de diffusion. 

Les études de la diffusion du sélénium dans des cristaux non dopés 
de CdSe [9, 10] ont montré que dans la majorité des cas les courbe“ 
de la répartition en profondeur des atomes diffusés se laissent décrire 
avec une précision suffisante par une erfc ou par une fonction expo- 
nentielle. On n'observait des écarts à cette loi normale de la diffusion 
qu'aux températures inférieures à 800 °C ou bien dans les expérien- 
ces où la pression des vapeurs du sélénium était faible. A toute tem- 
pérature le coefficient de diffusion du. sélénium est inversement pro- 
portionnel à la pression des vapeurs de cadmium : 


Dse= DT) Ph = 1,3 105 exp (—4,43/kT)/P54. 


Lorsque la pression totale de dissociation du CdSe est minimum 
et que Pca = 2Pgess Dse = 2,2-10-? exp (—2,2/XT). Lorsque la 
tension de vapeur du cadmium est très petite et la tension de vapeur 
du sélénium atteint sa valeur: de saturation Dse — 2,610 3x 
xexp(—1,53/kT). Un dopage des cristaux par le chlore (10° cm 
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n'exerce aucune influence ni sur le coefficient de diffusion ni sur la 
loi de répartition des atomes diffusés, lorsque celle-ci est une loi de 
diffusion normale, mais supprime les déviations à la répartition nor- 
male (les « queues » de la répartition). 

… Les courbes de diffusion du Se dans le ZnSe présentent également 
deux régions distinctes [9] (fig. 119). Dans la région Z on a D — P# 


10* 


Fig. 119. Répartition du Se dans ZnSe. 
t:=263,5 heures: Pg, = 2,1 atm: D, cm'/s1 
1— 3,6-10-1, 2 — 7,8-10-441, 


N, u.ret 
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Le 
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avec 0.4 < m < 0,5, tandis que pour la région 2 on n'a pas établi 
la loi de variation de D en fonction de la pression. Lorsque la ten- 
sion de vapeur du zinc est grande, proche de sa valeur de saturation, 
l'incorporation du sélénium dans les cristaux est trop petite pour pou- 
voir en tirer avec sûreté la valeur du coefficient de diffusion. On 
observe un comportement analogue dans le cas de l’autodiffusion 
du Te dans ZnTe [6]. Dans le cas des cristaux ayant subi un recuit 
préalable dans une atmosphère des vapeurs de Zn, le coefficient de 
diffusion du tellure doit être très faible puisque la profondeur de 
diffusion n’excède pas 4 microns. À mesure que la pression des vapeurs 
du zinc croît et que celle du tellure décroît, Dre devient de plus en 
plus petit. 

L'autodiffusion du soufre dans le sulfure de zinc a été déterminée 
pour une tension de vapeur du soufre égale à 0,5 atm, et des cristaux 
qui avaient subi un recuit préalable dans une atmosphère des vapeurs 
de zinc pendant 2 jours [11]. Du fait des difficultés expérimentales 
il n’a pas été possible de déterminer la relation existant entre la pres- 
sion des vapeurs du soufre et le coefficient d’autodiffusion du S 
dans les cristaux de ZnS. 

Dans les cristaux de tellurure de cadmium la relation entre le 
coefficient d'autodiffusion du Te et la pression de vapeurs du cad- 
mium est D — P&, à l'exclusion du domaine des pressions voisines de 
la tension des vapeurs saturées du cadmium {9] Pour une tension de 
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vapeur correspondant au minimum de la pression totale Dr = 
— 2,410", et pour une pression égale à la tension de vapeur satu- 
rée du tellure Dre = 6,6-10"!1 cm?/s, les deux valeurs ayant été 
déterminées à 800 °C. Ces résultats sont en bon accord avec ceux de 
Borsenberger [3]. 

En admettant que la diffusion dans le CdTe s'effectue par la mi- 
gration d’atomes de Te neutres occupant des positions interstitielles, 
l'application de la loi d'action des masses permet d'exprimer le coef- 
ficient de diffusion sous une forme telle que: 


Dre = Di (T) Ki (T) Pre, 


K; (T) étant la constante d'équilibre de la réaction de formation 
d'atomes de tellure interstitiels. 

Les calculs fondés sur cette formule fournissent des résultats qui 
sont en bon accord avec les données expérimentales de Woodbury {9] 
et les résultats de Sacco [12], à condition d’exclure le domaine des 
pressions des vapeurs du Te, correspondant aux pressions des vapeurs 
saturées du cadmium. Un comportement analogue a été observé 
dans une étude de la diffusion du soufre dans CdTe [9]. Lorsqu'un 
cristal de CdTe est placé dans une atmosphère des vapeurs de cad- 
mium à une pression de vapeur saturée, la concentration d’atomes 
interstitiels de Te doit, conformément à la loi d'action des masses, 
être plus petite que pour les pressions de vapeur de Cd inférieures 
à la pression de saturation : la concentration de lacunes de tellure 
sera alors plus grande. Dans ces conditions l’autodiffusion doit se 
réaliser par le mécanisme lacunaire, ou par le mécanisme dissociatif, 
la possibilité d'une diffusion par les sites interstitiels étant à exclure. 

Ces considérations montrent qu’à l'exclusion d’une région restrein- 
te correspondant à la tension de saturation des vapeurs de cadmium, 


l’autodiffusion du Te obéit à une loi telle que D — PA, donc à la 
même loi que l’on observe dans le cas de l’autodiffusion du consti- 
tuant du groupe VI dans les autres binaires AHBVT. Chaque fois que 
l'on observe un accroissement du coefficient d'autodiffusion du cons- 
tituant BI lorsque la pression de sa vapeur croît, on peut en con- 
clure que la diffusion se réalise par les sites interstitiels. 


$S 5. La diffusion du sélénium dans les cristaux de CdS 
et de CdTe 


La diffusion du sélénium dans le sulfure de cadmium présente 
différentes anomalies [9]. Les courbes de répartition des atomes de 
sélénium diffusés dans un cristal de CdS (fig. 120) n obéissent pas 
à une loi en erfc ; leur variation en fonction du temps s'exprime per 
une expression de la forme: 


N= Noexp{—(zt7"")/A], 
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où À est un paramètre proportionnel à D'/2. On peut définir sur les cour- 
bes de répartition deux (7, 2) ou même trois régions, chacune carac- 
térisée par sa propre valeur du paramètre À. On n'a pas réussi 


N,u.rrt. 


Fig. 120. Répartition du Se dans le 
CdS. 


T — 900 °C: Pse = 0,11 atm: t=16 beures. 


à mettre en évidence l'influence d’un dopage des cristaux par des 
impuretés. 

Dans les cristaux de CdTe la courbe de répartition du sélénium 
diffusé présente également des anomalies (fig. 121) ; lorsque la durée 


Fig. 121. Répartition du Se dans CdTe 
sous pression de vapeur saturée du tel- 
lure. 
T ex 800 °C, 1, heures: 1—112, 2 — 20, 
® 3 — 3, 4 — 0,05. Courbes en trait plein—cour- 
bes erfc. 
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du traitement thermique à 800 °C est courte on observe une « queue » 
de répartition anormale, dont la forme et l'étendue varient en fonc- 
tion du temps d’une manière indéterminée [9]. Dans le domaine des 
températures compris entre 580 et 730 °C on n’a pas observé [13] 
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de déviations à la loi en erfc. On a observé [9] que le coefficient de 
diffusion du Se aussi bien dans CdS que dans Cd?Te, était fonction de 
la pression des vapeurs de sélénium (dans le cas du CdS, aussi bien 
à 100 qu’à 1000 °C D — PÉ?): ce résultat témoigne de ce que le 
mécanisme de la diffusion des impuretés du groupe VI est semblable 
à celui de l’autodiffusion des constituants. 


$ 6. La diffusion des éléments des groupes ITII-V 


Une série d'expériences sur l’incorporation par diffusion de 
l'aluminium dans ZnSe a été entreprise pour mettre en évidence 
l'influence de l'atmosphère du recuit sur la conductivité électrique 
des cristaux [14]. Lorsque ces cristaux étaient soumis à un traitement 
thermique dans le vide, en atmosphère inerte ou sous une faible 
pression de vapeur de Zn, le cristal acquérait les propriétés d’un 
isolant ; il est probable que cela tient à ce que les lacunes des cations 
s'associent avec les atomes d'aluminium pour former des complexes, 
ayant des propriétés d'accepteurs de grandes énergies d'ionisation. 
Lorsque la pression des vapeurs de Zn croît, le nombre de lacunes se 
formant à la surface du cristal diminue et le nombre d’'atomes d’Al 
libres augmente lui aussi. On estime [14] que le coefficient de diffu- 
sion des lacunes se formant sur la surface atteint 10-5 cm°/s (à 
1050 °C), tandis que le coefficient de diffusion des atomes d'’alu- 
minium n'est que de 1,6 -10"° cm°/s (à la même température). 

Kato [15, 16] a procédé à des expériences de diffusion de l’indium 
à l’état de vapeur dans des cristaux de CdTe de type pr avec une 
concentration de trous comprise entre 10!? et 10°" cm. Le coeffi- 
cient de diffusion était déterminé par la méthode de la jonction p-n. 

L'énergie d'activation de la diffusion de l’indium est du même 
ordre de grandeur que celle de l'or, ce qui conduit à conclure que 
l’indium et l'or diffusent tous deux dans le sous-réseau du cadmium. 
Dans une autre étude [17] on présente quelques arguments en faveur 
d’un mécanisme de diffusion de l’In dans Cd?Te par des paires asso- 
ciées lacune-atome d’impureté. 

Dans une étude de la diffusion du P dans CdSe [18], on a observé 
deux régions distinctes sur la courbe de la répartition des atomes dif- 
fusés (fig. 122) ; l'une correspondrait à une diffusion rapide et l’autre 
à une diffusion lente. Il a été établi que la solubilité des deux com- 
posantes lente et rapide du flux de diffusion est indépendante de la 
pression pour Pca << 10"! atm, mais pour Pca > 10"! atm elle 
augmente avec la pression. Le coefficient de diffusion de la compo- 
sante rapide diminue lorsque Pca croît (conformément à la relation 
D — Pcf!*), tandis que dans les mêmes conditions le coefficient de 
diffusion de la composante lente augmente. A 950 °C, par exemple, 
le coefficient de diffusion de la composante lente pour Pc = 
— 5,7 atm est égal à 4,4-10"% cm°/s, tandis que pour Pca = 
= 0,1 atm, D = 7-10"% cm°/s. Une relation quantitative entre la 
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variation du coefficient de diffusion de la composante lente et Pa 
n’a pu être établie vu la mauvaise reproductivité des résultats expé- 
rimentaux. 

Les mesures des propriétés électriques montrent que le phosphore 
assure probablement la compensation électrique des défauts ponc- 
tuels que l’on incorpore dans le cristal par son recuit en atmosphère 
des vapeurs du cadmium. Il est probable que les atomes du phosphore 


Fig. 122. Répartition du P dans CdSe 
après recuit sous pression de vapeur 
saturée de cadmium (5,7 atm). 

T = 960 °C, t = 46 heures, D, cmi/s: J — 
4,9-10- . 10-11, 
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occupent les lacunes du sous-réseau VI et que leur diffusion s effectue 
par le mécanisme dissociatif. Les résultats expérimentaux sur la 
diffusion du phosphore dans CdTe sont moins précis, mais permettent 
néanmoins de conclure que qualitativement tout se passe comme 
dans le CdSe [18]. 

L'accroissement de la concentration des composantes lente et 
rapide du flux de particules du phosphore dans le CdSe, que l'on 
observe lorsque la pression des vapeurs de Cd est supérieure à 0,1 atm 
peut s’interpréter en posant que ces concentrations sont proportion- 
nelles à la concentration des lacunes du sélénium {V,. Le coefficient 
de diffusion de la composante lente croît à mesure que croît NW,, 
tandis que la diminution du coefficient de diffusion de la composante 
rapide découle des relations D -— D;N, et N;, = N5' (N: étant la 
concentration du sélénium interstitiel). Ainsi que nous l’avons dé- 
jà noté, on peut subdiviser la courbe de répartition des atomes diffu- 
sés en plusieurs régions distinctes aussi bien dans le cas de la diffu- 
sion des atomes VI étrangers au réseau considéré que dans le cas de 
l’autodiffusion du constituant VI lui-même [9]. La diminution de D 
que l’on observe lorsqu'on fait croître Pca permet d'admettre que 
dans tous ces cas restent valables les relations D = N°5! = D;,N;. 
: Les études de la diffusion dans HgSe se heurtent à de très grandes 
difficultés expérimentales, déterminées essentiellement par une 
sublimation rapide de ces cristaux même aux températures modérées. 
Du fait de la sublimation les couches superficielles des cristaux 
deviennent porenses et il devient difficile de séparer la composante 
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volumique de la diffusion de la composante « accidentelle », c.-à-d. 
de la diffusion par les pores et autres défauts de la surface perturbée. 
Nous avons procédé à une étude de la diffusion dans le HgSe de 
l'antimoine [19], qui est l’'impureté qui affecte le plus les propriétés 
électriques de ces cristaux. On a utilisé l’isotope radioactif Sb'#. 
Les courbes de répartition relevées présentaient plusieurs régions dis- 
tinctes, dont l’origine doit être attribuée à la différence des vitesses. 
de diffusion dans les couches superficielles du cristal et dans les 
parties sous-jacentes saines du cristal. La diffusion du Sb dans les 
couches superficielles procède plus lentement que dans le réseau 
non perturbé du cristal HgSe ; cela peut être dû, par exemple, à la 
formation d’une phase solide étrangère telle que Sb.Se.. 


$ 7. La diffusion des éléments du groupe I 


La diffusion du cuivre dans le sulfure de cadmium a fait l’objet. 
de plusieurs études [20-22]. Dans l’une d'elles [20] on a étudié aussi 
bien la diffusion spontanée du cuivre à des basses températures que 
sa diffusion en présence d'un champ électrique. Pour réaliser les 
contacts électriques on déposait du Cd et de l’In par évaporation 
sous vide sur les faces opposées du cristal de CdS. Dans les cas où 
l’électrode de cuivre était l’électrode positive, on observait une 
accélération notable de la diffusion. Le relevé d’'autoradiogramme 
a permis de démontrer que dans ce dernier cas la diffusion du cuivre 
procède surtout le long des dislocations. Le coefficient de diffusion 
du Cu dans le réseau a été déterminé dans {21] (voir tableau: 34); 
dans cette même étude on a observé que la diffusion superficielle 
contribue pour beaucoup au processus de diffusion. 

. Clarke {22] a étudié la diffusion du cuivre dans des cristaux de 
CdS à des températures comprises entre 400 et 750 °C le long et per- 
pendiculairement à l’axe c. On a obtenu les expressions suivantes des 
coefficients de diffusion : 


Di=1,5-10%exp(—%%), D;=1,6.10exp( —%). 


La grande vitesse de diffusion du cuivre permet de réaliser assez 
facilement des couches de barrage entre CdS et Cu, que l’on utilise 
dans les photopiles. 

Woodbury [23] rapporte parallèlement aux résultats concernant 
la diffusion et la solubilité de l’Ag dans CdS Ila variation thermique 
du coefficient de diffusion du Cu dans CdS entre 380 et 500 °C (voir 
tableau 32); ses résultats se distinguent de ceux de Clarke [22] ainsi 
que d’autres chercheurs [29, 30]. L'origine de ce désaccord réside vrai- 
semblablement dans les méthodes d'investigation utilisées par les 
différents chercheurs. 

Szeto et Somorjai (29], dans leur étude de la diffusion du Cu dans 
CdS, ont fait appel à l'étude des spectres d'absorption optique. 
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Tableau 34 


Caractéristiques des processus de diffusion dans les composés AUBVI 
For- | Impu- 
ur dre T, °C Do, cm°/s8 | Q, eV Remarques Rte 
sée 
CdS | Cd 130 = 1150 3 2,0 | Sous pression des vapeurs | [1] 
saturée de Cd 
400 — 730 | 1,1-105 | 0,62 | Concerne le Cd interstitiel [2] 
S — — 2 [8] 
Cu 400 = 750 | 1,5-10-8 | 0,76 | Absence d’anisotropie de la 
diffusion [22] 
380 = 500 25 1,2 [23] 
146 = 400 2-10 | 0,96 | Parallèlement à l'axe c [30] 
Ag 300 =- 500 0,24 0,8 | Aux concentrations fai- 
bles d'Ag [23] 
25 1,2 | Aux concentrations moyen- 
nes d'Âg [23] 


Au | 500 -- 800 200 1,83 | Sous une pression des va- 
peurs de cadmium égale à 


900 torr. [24] 
Li 610 -- 960 3.106 | 0,68 [25] 
CdSe | Cd 6-10 | 0,99 | En atmosphère des vapeurs 
de Cd 


Se | 950— 1430 | 1,3-105 | 4,43 | Sous une pression des va- 
peurs saturée de cadmium 
égale à 1 atm (D — PA) 


P 800 -- 1000 — 2,1 | Sous pression des vapeurs 
saturée de Cd [9, 10] 
CdTe | Cd 3,26 | 2,67 | Diffusion dans des cristaux 


préalablement recuits en 

atmosphère des vapeurs 

de Cd [3] 
1,58 | 2,44 | Diffusion dans des cristaux 

préalablement recuits en 

atmosphère des vapeurs 


de Te [3] 
1,37 | 0,67 
Se |680-—900 |1,7-10€ | 1,35 | Dans un cristal dopéà l’alu- 
minium (5-10! cm-$) J13] 
In |450-— 1000 | 4,1-10-2 | 1,6 [15] 
Au | 330-- 720 67 2 En atmosphère d'azote [26] 
Ag 10-100 | 0,61 [27] 


Cu 97300 | 3,7-10-4| 0,67 | Diffusion à partir du con-| [28] 
tact ohmique 
ZnS À|Zn 900 =- 930 3-10-1 | 1,52 | Cristaux recuits en atmos| [5] 
phère de vapeursde Zn à 1 atm 
940 -= 1030 | 1,5-10-3 | 3,26 | Idem [5] 


Tableau 34 (suite) 


ee) rec |De. envele. ev Remarque ste 
naire sée 
1030 = 1075 1016 | 6,52 | Idem [51 
S 700 = 890 — 3,4 | P,=0,5 atm [11] 
ZnSe | Zn | 720 -- 810 103 3,45 | Echantillon polycristallin 
Al — 2 [32] 
Cu 200 = 570 | 1,7-10-6 | 0,56 | Cristaux purs ou dopés par 


le chlore [14] 
9 | Enprésence d'A1(1019 cm3) | [6] 
69 | En dessous de 950 °C dans 
des cristaux purs ; au-des- 
sus de 950 °C indépendam- 
ment de Al [6] 
Te 130 = 1000 | 2-10-4 | 3,8 | Cristaux recuits en atmo- 
sphère de vapeurs de Te [6] 


ZaTe | Zn 182 — 950 102 1, 
14 2, 


Al — 2 [32] 
HgTe | Cd 250+ 350 13,1-104 | 0,69 | Sous vide [7] 
Hg 0,58 


Cette méthode permet de tenir compte non seulement des centres 
d'impureté électriquement actifs, mais également des atomes de 
cuivre précipités par suite de la sursaturation de la solution solide 
formée. Il a été admis que le coefficient d'absorption & était direc- 
tement proportionnel à la concentration de l’impureté NW : « = KN. 
Le coefficient de diffusion pouvait alors être calculé par la formule: 


2 =B-mh(;], 


où T est le coefficient de transmission de la lumière du cristal. 

Les coefficients de diffusion qui ont été déterminés par ce procédé 
sont en excellent accord avec ceux obtenus par Clarke [22], mais 
sont nettement différents de ceux de Woodbury [23]. 

Sullivan (30] a utilisé dans ses recherches sur la diffusion du 
cuivre dans CdS un procédé basé sur la mesure de la capacitance de 
la couche isolante qui se forme lorsqu'on diffuse le Cu dans un 
cristal de CdS. La profondeur de la diffusion x était posée égale à 
l'épaisseur du diélectrique du condensateur réalisé : 


z = 8A/2C, 


e est la constante diélectrique du CdS, À, la superficie de l'électrode 
du condensateur et C, la capacitance des deux couches isolantes qui 
se sont formées sur les deux faces du cristal et sont montées en série. 
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Les électrodes du condensateur formé sont constituées d'une part par 
la couche de cuivre qui avait été déposée sur la surface,.et d'autre 
part par la frontière séparant la couche de CdS semi-isolant de la 
masse du cristal de type nr. Laconcentrationinitiale des donneurs dans. 
les cristaux utilisés était de Na— 1,1-1076 cm, et on peut donc 
en conclure qu'à la frontière isolant—semi-conducteur la concentra- 
tion du cuivre actif était la même. 
Le coefficient de diffusion était calculé par la relation: 


PTE 
Ncu représente la concentration du cuivre électriquement ‘tif à la 
frontière isolant—semi-conducteur, W,,. la concentration superficielle 
du cuivre. | 

Afin de préciser la valeur de V,,, Sullivan a procédé à une 
détermination de la solubilité du Cu dans toute la gamme des tempé- 
ratures de diffusion. Il a obtenu la relation suivante: 


Ncu = = No ETC ——— 


N =6,6-102 exp ( +). 


Il a été établi que la diffusion dans une direction perpendiculaire 
à l’axe c des cristaux utilisés était de deux ordres de grandeur plus 
rapide que le long de cet axe. Si la densité des dislocations parallèle. 
à l’axe c était plus grande la profondeur de la pénétration du cuivre 
augmentait. On a interprété cette anisotropie de la diffusion en 
supposant que la densité des dislocations était différente dans le. 
sens parallèle et le sens perpendiculaire à l'axe c. 

Les résultats obtenus dans cette étude se distinguent notable- 
ment de ceux obtenus dans toutes les études antérieures. La raison 
de ce désaccord tient peut-être à ce que dans le procédé de mesure 
utilisé on ne tient compte que des ions négatifs du cuivre, les seuls 
électriquement actifs. Les atomes de cuivre occupant les sites 
interstitiels ou se trouvant dans un autre état électrique ne rentrent 
pas en ligne de compte. Une autre raison de la grande dispersion des 
paramètres de la diffusion réside dans l’influence qu'exercent sur la 
diffusion la densité des dislocations les traitements thermiques pré- 
alables des cristaux, ainsi que la concentration superficielle du cuivre, 
dont toute variation se répercute sur la valeur du coefficient de diffu- 
sion que l’on détermine [23]. 

La diffusion de l'argent dans le CdS a fait l’objet d'une étude où 
l’on faisait varier dans de larges limites sa concentration superfici- 
elle : on a utilisé la méthode des isotopes radioactifs [23]. On distin- 
gue sur la courbe de la répartition de la concentration des atomes dif- 
fusés trois régions (fig. 123—7, II, III), à chacune desquelles 
correspond une valeur différente du coefficient de diffusion D et de 
la concentration superficielle W,. Les valeurs de D et de NW, dépen- 
dent en outre de l’atmosphère dans laquelle s'effectue la diffusion. 
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A 294 °C en atmosphère des vapeurs de cadmium le coefficient de dif- 
fusion correspondant à la région JZI1 (faible concentration superficiel- 
le) est égal à 2-10-7 cm°/s, et celui correspondant à la région JJ est 
égal à 1,5-10-° cm°/s. On suppose que la région de la courbe de répar- 
tition des atomes diffusés correspondant à une faible concentration 
superficielle représente la diffusion interstitielle des atomes de cuivre, 
tandis que dans la région superficielle du cristal où la concentration 
superficielle est la plus grande, il se produit une interaction des ato- 
mes de cuivre et des lacunes qui se forment à la surface et diffusent 


Fig. 123. Répartition du Ag dans 
CdS après recuit en atmosphere de 
vapeurs de Cd. 


T um 294 °C, t mm 6 heures. Courbes en trait 
plein — courbes erfc correspondant aux 
concentrations faible et moyenne. 
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vers l’intérieur du cristal. La région médiane représente vraisem- 
blablement une certaine combinaison de ces deux mécanismes de 
diffusion. 

La relation existant entre la vitesse de diffusion, la solubilité de 
l'or dans le sulfure de cadmium et la tension de vapeur du soufre 
a fait l’objet d'une étude poussée [24]. On distingue sur toutes les 
courbes de répartition des atomes diffusés deux régions distinctes: 
une région de diffusion en volume et la région que l’on appelle une 
« queue » de distribution des atomes. Dans tous les cas la « queue » 
de répartition se laisse décrire par une relation de la forme N — 
— exp (—Àx) où le paramètre À est fonction de D et de t. Les résultats 
expérimentaux obtenus ont été analysés en postulant que l'existence 
de la « queue » de la répartition devait être attribuée à une diffu- 
sion en surface et le long des dislocations. La variation thermique 
du coefficient de diffusion (voir tabl. 34) n'a été déterminée que pour 
la gamme des concentrations comprises entre 107$ et 1017 cm-* où D 
est indépendant de la concentration. 

L'influence de la pression des vapeurs du soufre P$ sur le coeffi- 
cient de diffusion et la solubilité de l’or dans CdS s'exprime par une 
relation de la forme D = P£/6. On n’a pas réussi à mettre en évidence 
une relation de ce genre dans le cas où la diffusion s'effectue en 
présence de vapeurs de cadmium. Lorsque la diffusion s'effectue en 
atmosphère des vapeurs de cadmium, la région correspondant à une 
diffusion volumique normale se trouve comprimée et la région de la 
« queue » de répartition est par contre renforcée. 

On suppose que l'or diffuse par le mécanisme lacunaire sous forme 
d'ions accepteurs univalents et la différence que l’on constate lors- 
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que la diffusion s'effectue en atmosphère des vapeurs de soufre ou 
de cadmium devait être attribuée à la présence dans le réseau d'un 
excès de cadmium par rapport à la stœchiométrie. 

Pour étudier la diffusion du Li dans CdS on déposait sur un cris- 
tal de CdS une couche de LiCl [25]. La répartition de la concentra- 
tion de l’impureté était déterminée par mesure de la microdureté, et 
le calcul du coefficient de diffusion était effectué en admettant que la 
source de diffusion est une couche infiniment mince. 

La diffusion de l’Au dans CdTe était réalisée en atmosphère d'azo- 
te [26] et sa répartition dans le cristal était déterminée par un procédé 
radiographique. La courbe de la répartition de la concentration de 
l'or dans le CdTe ne peut pas être décrite strictement par une loi 
normale, car on peut y discerner deux régions. l’une correspondant 
à la diffusion en volume et l’autre à une diffusion superficielle 
(tabl. 34). 

La diffusion de l'argent dans CdTe n’a été étudiée que dans une 
couche très mince, située à proximité immédiate d’un contact élec- 
trique [27]. 11 a été montré que la profondeur z à laquelle les atomes 
à argent peuvent diffuser en un temps t est donnée par la relation: 

= 2Dt. 

Dans l'étude de la diffusion du Cu dans CdTe on a également ob- 
servé l'existence de deux régions sur la courbe de répartition des 
atomes diffusés [28]. Dans les cristaux dopés par des impuretés la 
partie initiale de cette courbe ne peut être décrite par une erfc, pro- 
bablement parce que l’impureté qui diffuse y interagit avec les 
défauts. 

Pour l'étude de la diffusion du Cu dans le ZnSe pur et dopé om 
a utilisé la méthode des isotopes radioactifs, complétée par la mesu- 
re des propriétés optiques et électriques des cristaux [14]. Les cour- 
bes de la répartition des atomes diffusés correspondent assez bien 
à une loi de variation en erfc. La variation thermique du coefficient 
de diffusion dans des cristaux de ZnSe purset dopés au chlore déter- 
minée par mesure de la radioactivité, se laisse décrire entre 200 et 
570 °C par l'équation: 


D = 1,710 exp (—0,56/kAT). 


Les mesures de la luminescence des cristaux fournissent une loi de 
variation analogue pour l'intervalle 300 — 570 °C, mais aux plus 
basses températures les résultats de ces mesures fournissent des va- 
leurs plus faibles que celles obtenues par la méthode radioactive. Le 
dopage du ZnTe par l'aluminium entraîne une forte réduction du 
coefficient de diffusion du Cu, à 510 °C par exemple le coefficient 
de diffusion du cuivre dans un cristal dopé à l'aluminium est 
200 fois plus petit que dans un cristal non dopé. On interprète ce 
résultat en postulant la formation de complexes entre les atomes de 
Cu et d'Al. On observe un comportement analogue dans le cas des 
cristaux de ZnS [14]. 
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A l'exclusion de la diffusion du Cu dans ZnSe et ZnS [14] les 
courbes de répartition des atomes du groupe I ne peuvent être décri- 
tes par une solution standard dela loi de Fick, répondant à des condi- 
tions aux limites convenables. Dans le cas général on peut distinguer 
sur ces courbes deux (ou même trois) régions, à chacune desquelles 
correspond son propre coefficient de diffusion et donc un processus de 
diffusion donné. Un tel comportement des particules diffusant rapi- 
dement est usuel dans les semi-conducteurs et reflète la complexité 
du mécanisme de diffusion qui comporte en règle générale des échan- 
ges de place de ces atomes entre différentes positions dans le réseau. 

Les données expérimentales de la diffusion de l'Ag et du Cu dans 
CdS montrent que la diffusion des impuretés diffusant rapidement, 
ainsi que celle de différentes autres impuretés ont tendance à varier 
lorsqu'on fait varier la tension de vapeur des constituants du compo- 
sé. Cependant cette influence de la composition de l'atmosphère au. 
sein de laquelle s’effectue la diffusion d’une impureté du groupe I 
dans un cristal II-VI n'a été prise en considération que dans deux 
études [23, 24]. | 

En guise de conclusion générale on notera que les processus de 
diffusion dans les composés II-VI sont affectés aussi bien par la 
composition de l'atmosphère (pression des vapeurs des constituants) 
que par le dopage des cristaux; les processus de diffusion présen- 
tent un caractère complexe et sont déterminés par l'existence de 
plusie urs flux de particules diffusants, ce qui entraîne l'existence 
de plusieurs régions distinctes sur les courbes de la répartition des 
atomes diffusés. 

Une influence de la pression des vapeurs des constituants des 
composés II-VI a été mise en évidence dans les systèmes suivants: 
CdS — Cd, ZnS — Zn, HgTe — Cd, CdSe — Cd. CdSe — Se, CdTe — 
Te, ZnSe — Se, ZnTe — Te, CdS — Se, CdTe — Se, CdTe — P, 
CdSe — P, CdS — Ag, CdS — Au; on ne l’a pas observé dans les 
systèmes CdTe — Cd et ZnTe — Zn. 

Une influence du dopage initial des cristaux sur la diffusion a été 
observée dans les cas suivants : CdS — S (atmosphère des vapeurs de 
soufre), CdTe — Cd, ZnTe — Zn, CdSe — Se (dans les « queues » 
de répartition seulement), CdS — Ag, CdTe — Cu, ZnSe — Cu; on 
n’en a observé aucune dans les systèmes CdS — Cd (en atmosphère 
des vapeurs de Cd). ZnTe — Zn, CdSe — Se (première région) et 
CdS — Se; aucune étude de ce genre n’a été faite sur les systèmes: 
ZnS — Zn. HgTe — Cd, CdS —S, CdTe — Te. ZnSe — Se. ZnS —S, 
ZnTe — Te, CdTe — Se. ZnSe — Al, CdTe — In, CdTe — P. 
CdSe — P, CdS — Au et CdS — Ag. 

Les courbes de la répartition des atomes diffusés se laissent dé- 
crire d’une façon convenable par un seul coefficient de diffusion dans 
les systèmes CdTe — Cd, CdTe — Te, ZnTe — Zn, ZnTe — Te, 
HgTe — Cd. On ne dispose d'aucune donnée sûre pour les systèmes 
ZnSe — Al, ZnSe — Cu, ZnS — Cu, CdTe — In. 

Des résultats des études effectuées on peut conclure sur l’existen- 
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“e d'interactions entre la composante interstitielle du flux de diffu- 
sion et les défauts du réseau cristallin. Les considérations géométri- 
ques montrent que le volume des sites interstitiels est plus petit dans 
ces composés que dans le Ge et le Si. La possibilité de transitions 
<entre la structure de la wurtzite et la structure de la sphalérite et le 
désordonnancement du réseau cristallin qui accompagne ces transi- 
tions ne peut expliquer l'établissement d'un flux de diffusion par les 
interstitiels, puisque la gamme des températures où s'effectuent les 
études de diffusion est généralement beaucoup plus étendue que la 
région où se réalise une modification de la structure cristalline. On 
ne peut que supposer que l'existence d'une composante interstitiel- 
le dans l’autodiffusion est une conséquence d’un écart à la stœchio- 
métrie des cristaux utilisés. 
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CHAPITRE X 


DIFFUSION DANS LES SULFURES, 
SÉLENIURES ET TELLURURES DE PLOMB ET DE BISMUTH 


$ 1. Autodiffusion et diffusion des impuretés 
dans le sulfure de plomb 


Anderson et Richards [1] ont procédé à une étude de l’autodiffu- 
sion du plomb dans des plaquettes de PbS frittées. Une des faces 
de ces plaquettes était recouverte d’une mince couche de PS ren- 
fermant un radio-isotope de plomb, puis les plaquettes étaient 
soumises à un recuit. Après recuit, on prélevait sur ces plaquettes de 
minces couches de matières que l'on soumettait à une analyse de 
radioactivité. Pour des traitements thermiques compris entre 
733 et 1043 K on a établi l’expression suivante de la variation ther- 
mique du coefficient d'autodiffusion du plomb: 


1,83 
D = 1,3exp (— TT }- 

Les données; expérimentales obtenues ont montré que le coeffi- 
cient d’autodiffusion dépend fortement de la variation de la concen- 
tration du plomb en fonction de la profondeur de pénétration. 

Les résultats compris dans le tableau 35 montrent que lorsque les 
échantillons de PbS renferment un excès de soufre. le coefficient 
d'autodiffusion D décroît en fonction de la profondeur de diffusion, 
tandis que dans les échantillons renfermant un excès de plomb, on 
observe au contraire un accroissement de D. Ces résultats se laissent 
aisément interpréter en admettant qu'un excès de soufre par rapport 
à la stœchiométrie donne lieu à l'apparition des lacunes cationiques 
qui favorisent la diffusion du plomb. Pour vérifier cette hypothèse 
on a réalisé deux séries de traitements thermiques à une même tempé- 
ratnre, les uns dans une enceinte évacuée, les autres dans une at- 
mosphère des vapeurs de soufre. On a constaté que les coefficients de 
diffusion avaient des valeurs différentes: dans le vide D = 2,3 X 
* 10-74 cm°/s et dans une atmosphère des vapeurs de soufre D — 
= 7,9-.410-1 cm°/s. 

Bloem et Krôger [2, 3] ont étudié la diffusion du cuivre et du 
nickel dans des monocristaux de PbS à des températures comprises 
entre 100 et 400 °C pour le Cu et entre 100 et 500 °C pour le nickel. 
Au cours de ces recherches sur la diffusion ils ont également étudié 
l'influence exercée par ces impuretés sur les propriétés électriques 
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Tableau 35 


Variation du coefficient d’autodiffusion D du plomb en 
fonction de la profondeur de diffusion æ dans des cristaux 
de PbS renfermant un excès de soufre et de plomb 


x, microns D:-1011, cm°/s | x, microns D-1011, cm?/s 

PDS HS, T = 570 °C PbS + Pb, T = 560 °C 
6 33 3 0,04 

19 6,1 17 0,3 

26 4,0 29 0,5 

31 3,4 41 0,5 

92 4,0 93 4,3 

66 3,3 64 1,2 


Note: L'excès de soufre (ou de plomb) diminue à mesure que croit Ia 
profnndeur de diffusion. 


de PbS, ainsi que l'influence des traitements thermiques des cris- 
taux sur les processus de diffusion et sur la variation des propriétés 
électriques. 

Il est bien connu qu'un recuit des cristaux de PS en atmosphère 
des vapeurs de soufre renforce la conductivité par trous et un recuit 
dans une enceinte évacuée renforce la conductivité électronique [4, 5]. 
Cependant ces variations de conductivité ne se manifestent que si la 
composition du cristal a été modifiée dans la masse du cristal, et 
l'équilibre n'est réalisable qu’à des températures de recuit suffi- 
samment élevées (700 -- 1000 °C). A des températures plus basses 
(en dessous de 500 °C), ce processus évolue trop lentement pour qu'on 
puisse enregistrer une variation des propriétés électriques des cris- 
taux. Dans le cas où le recuit à basse température s'effectue en 
présence du cuivre, la conductivité des cristaux de type nr s'accroît, 
tandis que celle des cristaux de type p diminue d'abord, puis devient 
électronique et se renforce de plus en plus avec la durée du recuit. 
Ces variations de la conductivité électrique peuvent être attribuées 
à la diffusion du cuivre, qui dans le domaine des températures con- 
cernées se comporte dans le réseau de PbS comme un donneur. 

Cependant à des températures plus élevées (au-dessus de 500 °C) 
l'influence du cuivre donne toujours lieu à un renforcement de la 
conductivité par trous et le cuivre se comporte donc comme un 
accepteur, occupant, selon toute vraisemblance, les lacunes cationi- 
ques. Aux basses températures où le nombre de ces lacunes est petit, 
les atomes de cuivre se répartissent surtout dans les interstitiels et 
là se comportent comme des donneurs: 


Cu; = Cui + e-. (X,1) 
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On a diffusé du cuivre dans des cristaux de PPS de type p, qui 

avaient été préalablement soumis à un recuit pendant 10 heures 
à 1000 °C dans une atmosphère des vapeurs de S, de H,S ou d'un 

mélange gazeux H, + TH.S. On a utilisé également des cristaux 
renfermant 1018 cm-# d’atomes d’ argent, qui étaient également sou- 
mis à un recuit préalable dans les mêmes conditions que ci-dessus 
en milieu H, + H,S. Les mesures de l'effet Hall ont permis de cons- 
tater que les cristaux purs, après recuit en atmosphere de S., H.S 
ou À H, + 7 H,S se caractérisaient par les concentrations (de trous) 
suivantes: 3-4018, 4-4018, 1.1017 cm-* selon le milieu gazeux utilisé. 
La concentration des trous dans les cristaux dopés à l'argent était 
égale à 1018 cm* environ. 

Après avoir subi ces traitements thermiques préalables, les 
cristaux étaient recouverts d’une couche de cuivre électrolytique et 
soumis aux traitements thermiques en présence d’un faible courant 
de H,, H.S ou d’argon. Les coefficients de diffusion étaient détermi- 
nés par mesure de la profondeur de la position de la jonction p-n 
formée. La profondeur à laquelle se situe la jonction p-n est d'autant 
plus grande que la température et la durée de la diffusion sont gran- 
des et que la concentration initiale des trous est plus petite. A con- 
centration constante des trous, la profondeur à laquelle se situe la 
jonction p-n était plus grande dans les cristaux dopés à l'argent que 
dans les cristaux purs. Dans tous les cas où la diffusion avait été 
réalisée en présence de H, + HS, la vitesse de déplacement de la 
jonction p-n était d'autant plus faible que la concentration de H,S 


était forte. Pour un rapport des pressions partielles PES > 104 


la vitesse de déplacement de la jonction devenait imperceptible. 

Le tableau 36 résume les résultats essentiels de l'étude [2] sur 
la diffusion du cuivre dans le PbS. 

Bloem et Krôger ont également mis en évidence un phénomène 
fort curieux: un second recuit de longue durée en atmosphère de 
HS à 100 = 500 °C des cristaux de type »r saturés de cuivre donnait 
lieu à une reconversion du type de conductivité, les cristaux recou- 
vrant une conductivité de type p. Le processus de la reconversion du 
type de conductivité des cristaux s’amorçait toujours à la surface et 
de là se propageait dans le volume. 

Bloem et Krôger [2] interprètent de la façon suivante les résul- 
tats obtenus au cours de leurs recherches. Lorsque les atomes de 
cuivre pénètrent dans le réseau de PbS, ils commencent par occuper 
toutes les lacunes existantes, puis vont se loger dans les interstitiels. 

Les lacunes cationiques sont des centres colorés du type V+ 
portant une charge effective égale à +1 parce que du fait de la for- 

mation d’une lacune la valeur de l’anion avoisinant diminue d’une 
unité. Ainsi dans un cristal de PS de type p (non dopé) on posera 
Vi — Po- Lorsqu'un centre V* capte un atome de Cu, on se trouvera 
en présence de la réaction: 


V++ Cu Cuf. (X,2) 
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Tableau 36 


La diffusion du cuivre dans le PbS 


mOn) nec | mn [ep mm] moxto, | Dixer | Dexior 
PbS pur (po= Ni) 
3 100 180 0,65 3 3,9 3,9 
3 100 180 0,50 3 2,3 3,9 
| 450 60 0,90 3 7,9 5,0 
1 450 60 0,75 3 5,3 3,5 
0,7 200 60 0,40 2 1,5 1,0 
0,1 250 30 1,95 3 55 33 
4 250 30 4,0 3 20 43 
2 300 10 0,75 3 30 67 
1 350 5 1,10 "2" 165 120 
4 350 5 0,9 2 435 100 
1 400 40 4,8 2 270 200 
PS + Ag (Po = Na = 1018 cm3) 
100 60 0,70 3 2,3 5,3 
100 60 0,60 3 1,7 39 
1450 60 1,00 2 6,9 17 
1450 60 0,92 2 5,9 145 
200 GO 1,09 4,5 11 22 
200 30 0,85 2 10 25 
300 10 0,96 4,5 53 106 
350 5 1,45 2 175 440 
350 5 1,950 2 190 470 


Remarque. n est la concentration des électrons dans des cristaux saturés au 
cuivre : Ô n° là profondeur de la jonction p-n: po, la concentration des trous dans les 


cristaux avant diffusion. D1 et De, les coefficients de diffusion du Cuivre, calculés en sup- 
posant d’une part que le cuivre forme des complexes avec les lacunes cationiques et 
d'autre part qu'il n‘en forme aucun. 


Les ions Cu* créent des niveaux d'énergie localisés dans la bande 
interdite de PbS dont la position se confond avec celle des centres 
colorés Vi. C'est pour cette raison que la capture des atomes de cui- 
vre par les centres V* n'entraîne aucune variation de la concentration 
des trous, jusqu'à ce que la concentration des atomes de cuivre ne 
devienne égale à la concentration initiale des trous (W — p)). 

Par la suite, lorsque les atomes de cuivre iront se loger dans les 
interstitiels. ils se comporteront comme des donneurs. Il se produit 
alors une compensation mutuelle des charges électriques, c.-à-d. que 
les électrons formés par les atomes de cuivre en positions intersti- 
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tielles (Cu;) compensent les trous existants: 
Cu; + e* — Cui. (X,3) 


La compensation des charges se poursuit jusqu à ce que soit 
réalisée la condition V; = po, soit 


N=N;+N, = po, (X,4) 


(N représente le nombre total des atomes de cuivre, incorporés dans 
le cristal). 

Les atomes de cuivre que le cristal incorpore dans les intersti- 
tiels, une fois que l'égalité (X,4) se trouve satisfaite, fournissent des 
électrons à la bande de conduction, ce qui fait apparaître une conduc- 
tivité de type 7: 


Cu; —+ Cu + er. (X,5) 


Voyons maintenant quel est le mécanisme de la diffusion du cui- 
vre dans les cristaux de PS. Les atomes de cuivre captés aux basses 
températures par les centres V£ ne participent pas au processus de la 
diffusion ; seuls les atomes de cuivre occupant des positions inters- 
titielles peuvent se déplacer. On doit considérer alors deux cas 
différents. 

1. I1 se forme une association entre les ions interstitiels (Cu?) et 
les ions captés par les lacunes (Cu). Ne pourront participer à la 
diffusion que les ions interstitiels restés libres, soit un nombre 
N; = N — 2Po. 

2. 11 ne se forme aucune paire ionique. Tous les atomes de Cu en 
positions interstitielles pourront alors participer à la diffusion. 
Dans les deux cas considérés les ions libres pourront se déplacer 
rapidement d'une position interstitielle à une autre et être captés 
en cours de route par les lacunes existantes, c.-à-d. par les centres 
colorés. S'il existe un flux directionnel d'ions de cuivre la vitesse de 
déplacement du front de diffusion des atomes de cuivre occupant 
les lacunes existantes sera exactement égale à la vitesse de diffusion 
par le mécanisme interstitiel. 

Dans (30, ch. V] ont été établies des formules théoriques du coef- 
ficient de diffusion correspondant aux cas des liaisons fortes et des 
liaisons faibles. Les valeurs correspondantes de D, et D, sont indi- 
quées dans le tabl. 36. La précision insuffisante des données expéri- 
mentales de Bloem et Krôger {2] et l'importance de la dispersion de 
leurs données ne pêérmettent pas de décider lequel des deux mécanis- 
mes envisagés est valable. Bloem et Krôger estiment qu'ils se trou- 
vent en présence des liaisons fortes. cependant pour obtenir une 
preuve expérimentale de l’état réel de la question il faudrait disposer 
d'un procédé de détermination de la position du front de diffusion 
du cuivre qui soit indépendant de l’activité électrique de toutes les 
particules. Un procédé adéquat serait l’utilisation d'un isotope 
radioactif du cuivre. 
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De l'avis de Bloem et Krôger la grande dispersion des résultats 
expérimentaux (fig. 124) pourrait être due à la présence dans les 
cristaux utilisés de microfissures où viendront se concentrer les 
atomes de soufre lors des recuits. Or comme les atomes de cuivre 


T,'C 
400 300 200 /00 


1,0 1,5 2,0 2,5 3,0 
T0 x! 
Fig. 124. Diffusion du Cu dans PbS. 
1 — dans du PbS pur, 2 — dans PbS + Ag (en atmosphère d'hydrogène). 


viendraient s accumuler de préférence dans ces microfissures, ils 
y réagiraient avec le soufre en donnant des inclusions de Cu.s. 
Ainsi une partie du cuivre serait exclue du processus et la vitesse de 
diffusion que l’on détermine en mesurant la vitesse de déplacement 
de la jonction p-n aura une valeur trop faible. 


P,,atm 


Fig. 125. Variation du coefficient de diffusion du Cu dans PS en fonction de 
la pression de vapeurs du soufre Ps [1]. 
1—en atmosphère d'argon, 2 — en atmosphère d'hydrogène, 


Une autre cause de la dispersion des résultats des mesures de la 
vitesse de diffusion pourrait être liée aux recuits des cristaux sous 
différentes pressions des vapeurs du soufre. Pour vérifier cette hypo- 
thèse on a déterminé les coefficients de diffusion du cuivre dans des 
cristaux de PbS soumis à des traitements thermiques sous différentes 
pressions des vapeurs de soufre (fig. 125). Ce graphique montre qu'à 
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mesure que l’on fait croître la pression des vapeurs du soufre, la 
dispersion des coefficients de diffusion mesurés augmente; par 
contre la dispersion diminue lorsqu'on recuit les cristaux en atmos- 
phère d'hydrogène. 

Dans les cristaux de PbS dopés à l’argent on peut s'attendre à une 
formation de complexes déterminée par les interactions coulombien- 
nes entre les ions de cuivre se trouvant en positions interstitielles 
(Cu;) et les ions d'argent occupant les lacunes cationiques (Ag*). 
Si des complexes de ce type venaient à se constituer, seuls les ions 
de cuivre en positions interstitielles demeurés libres seraient en 
mesure de diffuser et le coefficient de diffusion correspondant sera 
donné par l'expression : 


D,—-120 pr (X,6) 


que l’on déduit de la formule plus générale 


__Po+No ôgn 
Di oo 2t ? 
où l'on pose W, — 0 (W, est la concentration des centres colorés VE). 
Si la formation des complexes n’est pas à envisager, le coefficient 
de diffusion (D.) peut être calculé à l’aide de l’expression suivante: 


Po = (fc + Po) 7 (X,7) 


Po est la concentration du cuivre dans la jonction p-n (nx +po), la 
concentration superficielle du cuivre. La variation thermique du 
coefficient de diffusion du cuivre dans les cristaux de PES pur et 


PbS + Ag peut être évaluée d'une manière approchée par la for- 
mule: 


: us 0,31 
D = 5-10 exp | —7 ) 

C'est en procédant d’une façon analogue que l'on a étudié la 
diffusion du nickel dans les cristaux de PbS [3]. Les expériences de 
diffusion ont été réalisées à des températures inférieures à 500 °C 
sur des monocristaux de PbS pur et de PbS + Ag. Il a été établi que 
le nickel crée des centres donneurs situés à 0,03 eV en dessous du 
bord de la bande de conduction. L'incorporation du nickel dans les 
cristaux de PbS + Ag ne produit pas une conversion du type de 
conductivité p en type x, comme cela se produit dans les cristaux 
non dopés. Ce fait tient à ce que la solubilité du Ni dans PbS est 
plus petite que celle de l’argent (N1, Æ 107 cm *). D'autre part le 
nickel réagit aisément à la surface des cristaux avec le soufre pour 
donner du NiS. La variation thermique du coefficient de diffusion 
du nickel peut être représentée par l’équation 


D=17,8 exp | — ). 
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Il est vraisemblable que le mécanisme de la diffusion du nickel 
est le même que celui du cuivre: le nickel se répartit entre les catio- 
niques vacantes et les interstitiels, mais seuls les atomes interstitiels 
sont mobiles. 

On remarquera que la vitesse de diffusion du cuivre et du nickel 
est notablement plus grande que la vitesse de l’autodiffusion du 
plomb dans PbS. 


$ 2. Autodiffusion et diffusion des impuretés 
dans le tellurure et le séléniure de plomb 


L'incorporation du plomb par des cristaux de PbTe de type p 
s'accompagne de la conversion de leur type de conductivité. Ce fait 
permet d'utiliser la méthode de la jonction p-n pour la détermination 
du coefficient d'autodiffusion du Pb dans le PbTe. Brady [6] posait 
un cristal de PbTe de type p entre deux plaquettes de plomb et 
après traitement thermique mesurait la profondeur de la position de 
la jonction p-r formée. calculant le coefficient de diffusion du Pb. 
A 500 °C le coefficient de diffusion a été trouvé égal à (5.6 = 9.1) X 
X 10-8 cm°/s, donc de quatre ordres de grandeur plus grand que le 
coefficient de diffusion du Pb dans PbS. 

Boltaks et Mokhov [8-9] ont procédé à une étude détaillée de la 
diffusion de Pb. Te, Sb et Sn dans les monocristaux de tellurure de 
plomb, produits par le procédé décrit dans [7] en utilisant des matit- 


Tableau 37 
Diffusion des impuretés dans PbTe 


D::1010, cm°;s 


T, °C 
Te Sb Sn 
800 1,90 340 20 
15 — 140 9,50 
700 3,40 6,40 3,80 
655 — 2,40 — 
610 — — 0,56 
600 1,20 — _— 
593 — 0,71 _— 
950 0,750 — _— 
930 — 0,170 — 
525 — 0,750 
900 0,340 — — 
Do, cm°;s 2,7-1076 4,9-1072 3,110 
Q, eV 0,73 1,34 1,56 
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res premières de très grande pureté. Lescristaux étaient de type 
p (6 = 350 = 400 ohm-!-cm-) à la température ambiante. En 
soumettant ces cristaux à un recuit de longue durée (— 100 heures) 
à 400 °C dans des ampoules en verre de silice évacuées et scellées, on 
arrivait à réduire la concentration des trous jusqu'à 1077 cm-* en- 
viron. 

Pour déterminer les coefficients de diffusion du tellure, de l'anti- 
moine et de l'étain. on a utilisé les radio-isotopes de ces éléments 
Tel, Sn!5+1%3, Sbl#4 et en mesurant après diffusion la radioactivité 
des couches de matières prélevées successivement sur la surface des 
cristaux. La diffusion du Pb dans PbTe était décelée par le posi- 
tionnement de la jonction p-n formée à différentes températures 
comprises entre 250 et 500 “C. 

La variation thermique des coefficients de diffusion de Pb, Te, 
Sb et Sn (fig. 126) satisfait à une loi exponentielle. Pour le Pb on 


T, °C 
_e 600 700 600 500 400 300 


Fig. 126. Diffusion des impuretés et autodiffusion dans PbTe. 


a trouvé D, = 29-10 cm°.s, Q -- 0,6 eV. Les paramètres corres- 
pondants pour le Te. Sb et Sn sont indiqués dans le tabl. 37. 

Pour déterminer les coefficients de diffusion de Te. Sb et Sn 
on a effectué un grand nombre d'expériences à différentes tempéra- 
tures comprises entre 500 et 800 °C sur près de 150 monocristaux 
(voir tabl. 37). 

On remarquera que les paramètres de diffusion (d'autodiffusion) 
du Pb et du Te d'une part, et de l’antimoine et de l'étain d'autre 
part. sont du mème ordre de grandeur. On peut considérer cependant 
comme une sorte d'anomalie que l'énergie d'activation du processus 
d'autodiffusion soit non pas très grande, comme il est usuel dans les 
corps simples, mais plus petite que l’énergie d'activation des proces- 
sus de diffusion des impuretés (comparer. par exemple, les données 
pour le Ge. ch. V). 

En dehors de la détermination des paramètres de la diffusion on 
a étudié le comportement électrique de ces impuretés dans le PbTe. 
Le dopage des cristaux était réalisé de la manière suivante: après 
concassage du PbTe de composition stœchiométrique on l’addition- 
nait d'une quantité donnée de l'élément d'alliage et le tout était 
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placé après malaxage dans une ampoule évacuée et scellée ; la masse 
était portée à la fusion et maintenue dans cet état pendant 10-14 heu- 
res, tout en étant soumise à des secousses pour bien mélanger le 
bain fondu. 

Après cristallisation on contrôlait l'homogénéité des lingots 
obtenus à l’aide des indications d’une sonde thermique et par mesu- 
re de la résistivité le long d'une génératrice du lingot. Si le lingot 
était inhomogène il était refondu jusqu à ce que la dispersion des 
résultats des mesures de sa résistivité soit inférieure à 5-10 %. 

La comparaison des coefficients de diffusion déterminés et des 
résultats de la mesure des propriétés électriques permet de tirer 
quelques considérations générales sur les mécanismes de l’autodif- 
fusion et de la diffusion des impuretés dans le PbTe. 

Une première constatation concerne les faibles valeurs des éner- 
gies d'activation de l'’autodiffusion du plomb et du tellure. Des 
valeurs aussi faibles de l'énergie d'activation ne s’observent généra- 
lement que dans le cas du mécanisme interstitiel de la diffusion. 
D'un autre côté, les atomes de plomb occupant des positions inters- 
titielles doivent s'y comporter comme des donneurs, et les atomes 
de tellure comme des accepteurs. C'est effectivement ce que montre 
l'étude de l'influence des additions de Pb et de Te sur les propriétés 
électriques du PbTe. 

A la différence de ce que l'on observe lors de la diffusion des 
impuretés dans le PbS, la diffusion de Sn et de Sb dans le PbTe se 
caractérise par une énergie d'activation qui est plus grande que 
l'énergie d'activation de l’autodiffusion. Il est permis de supposer 
que l'incorporation des atomes de ces éléments dans le réseau de 
PbTe conduit à la formation de complexes ayant la composition 
des molécules SnTe et Sb,Te.,, ce qui limite la mobilité des atomes 
de Sn et de Sb et conduit à un accroissement de l'énergie d'activa- 
tion de leur diffusion. La manière dont l’incorporation de l'étain 
et de l’antimoine se manifeste sur les propriétés électriques de PbTe 
permet de conclure que les atomes de ces éléments occupent dans 
le réseau les sites cationiques vacants et se comportent donc comme 
des donneurs. 

L'influence marquée qu'exerce l’antimoine sur les propriétés 
électriques du tellurure de plomb tient probablement à ce que les 
atomes de Sb possèdent un électron de valence de plus que les ato- 
mes de Pb et de Sn, et cela détermine l'accroissement du nombre de 
porteurs de charge dans le réseau du PbTe. 

Dans une autre étude [9] nous avons étudié la diffusion du sélé- 
nium et de l’antimoine dans des monocristaux de séléniure de plomb, 
en utilisant les isotopes Se’ et Sb°i. 

_ De même que dans le cas du PbTe, les valeurs des coefficients 
de diffusion adoptés étaient les moyennes des mesures effectuées 
sur plusieurs échantillons soumis à la diffusion à une température 
donnée. Les températures de recuit étaient comprises entre 650 
et 850 °C. La variation thermique des coefficients de diffusion du 
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Se et du Sb s'exprime par les équations suivantes: 
D=2,1-10%exp ( _ 12 


pour le Se, et 


D = 0,34 exp ( +) 


pour le Sb. 

L'énergie d'activation de l'autodiffusion du Se est plus petite 
que l'énergie d'activation de la diffusion des atomes étrangers au 
réseau (Sb), ce que l’on peut attribuer à la formation de complexes 
tels que Sb.Se.. 

Les valeurs des énergies d'activation de l’autodiffusion et de 
la diffusion des impuretés sont notablement plus grandes dans le 
PbSe que dans le PbTe, ce qui est conforme à la différence des cha- 
leurs de formation de ces composés. 

Fédorovitch [10]. en utilisant les radio-isotopes Ag!l1° et Nat, 
a étudié la diffusion des atomes de ces éléments dans des monocris- 
taux de PbSe de type nr à différentes températures comprises entre 
400 et 850 °C. Il a établi la variation thermique du coefficient de 
diffusion de Ag : 


D = 7,4-10"t exp ( TE . 


On a observé que la courbe de la répartition en profondeur des 
atomes de sodium présente des anomalies; elle comporte deux 
régions distinctes, l'une caractérisée par une pente forte se situe 
dans une couche superficielle du cristal, et une autre où la variation 
de la concentration en fonction de la profondeur est bien moins 
marquée. L’étendueet la forme dela première région dépendent de la 
durée du recuit; pour un temps de diffusion court, cette partie de 
la courbe se présente sous forme d'une droite (en coordonnées 
In NV — zx), puis à mesure que la durée de la diffusion augmente, 
elle tend à se rapprocher d’une courbe caractéristique de la fonction 
erfc. 

Puisqu'il est admissible de supposer que la diffusion du Na dans 
PbSe procède par un mécanisme dissociatif (diffusion rapide par les 
sites interstitiels et diffusion lente par les sites vacants du sous- 
réseau du plomb), la variation en fonction du temps de la loi de 
répartition des atomes diffusés peut être calculée en partant d'une 
solution analytique des équations de diffusion suivantes: 


aN; ŒN; 
7 = Di 


— kUNiN,, 2e = kiN:N: e 
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La solution correspondant à la concentration totale des atomes 
N (zx tt) = N;(xz. D + N,(x,t) se présente sous la forme suivante: 


N (zx, it) = {exp[-:y/ 1%E9) erfc ss VAN + 


+ exp [+ DAÆAER] erfc —— 53 LVEN, (x, t) EN es D) à | + 


+ Ni[1—exp(—kiN;t)], (X.8) 


N;,et N. représentent les concentrations des atomes de sodium occu- 
pant les sites interstitiels et les sites vacants. N,, la concentration 
des sites vacants et V®°. la concentration maximum d'atomes de 
sodium pouvant se trouver dans les sites interstitiels. 

Il découle de l’équation (X. 8) que pour de faibles valeurs de À, 
et de la concentration des lacunes W,. donc dans les couches profon- 
des du cristal, on doit avoir: 


N (x, 1) & Nerfc (—— ]- 
IV 
Dans les couches superficielles du cristal, après un temps de 
diffusion court, du fait d'une grande concentration de sites vacants 
(k, est grand) on doit avoir 


NGD&N,(z, D = exp (—k,N;t). 


A mesure que croit la durée de la diffusion, la solution (X, 8) 
tend asymptotiquement vers la concentration W,(xr,t) qui est 
déterminée par la diffusion des lacunes générées à la surface du 
cristal 


N, (x, 0) = Noeric—— VE 

La variation thermique du coefficient des composantes lente 
et rapide de la diffusion du Na (D, et D;) représentée sur la fig. 127, 
est définie par les équations: 


D, = 5,6-10-$ exp (—0,4/ÀT), 
— 15 exp (—1,74/ÀT). 


Dans une autre étude [11] Fédorovitch a déterminé les coefficients 
de diffusion du C5 dans des monocristaux de PbSe de type ». ren- 
fermant 3-10! cm°* électrons et de type p dopés par du Na.$Se 
à 0,5 % molaires, avec une concentration de trous égale à 6 -10!° cm *. 
Le dopage de PbSe par du séléniure de sodium donne lieu à un 
accroissement de l'énergie d'activation de la diffusion qui passe 
de 0,45 à 0,86 eV. Les variations thermiques des coefficients de 
diffusion du-chlore dans le séléniure de plomb de type nr et p sont 
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représentées par les équations: 


D=—1,6-10%exp(—SÈ), 


D—2,5.10 exp (—) | 


L’accroissement de l'énergie d'activation de la diffusion du 
chlore qui se manifeste lorsqu'on incorpore du sodium dans le ré- 
seau du séléniure de plomb peut être expliqué si l’on tient compte 
de l'établissement d'une liaison supplémentaire entre les ions de 

T,"C 
-s 600 600 500 400 


Fig. 127. Diffusion du sodium dans 
PbSe [10]. 


“ 
* 
1 — diffusion rapide, 2 — diffusion lente. & 
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sodium et les atomes (ions) de chlore. Cette hypothèse se trouve en 
accord avec la grande énergie de formation du complexe [NaCI], 
ainsi qu'avec les résultats des mesures électriques qui témoignent 
d'un accroissement de la solubilité du chlore lorsqu'on incorpore 
du sodium dans le PbSe. 

La relation entre la valeur du coefficient d'autodiffusion du 
Pb*!° dans le PbSe et la concentration des défauts ponctuels que 
l’on fait apparaître en dopant les cristaux de PbSe avec du Bi ou 
de l’Ag, a fait l’objet d'une étude de Seltzer et Wagner [12]. Les 
températures auxquelles était réalisée la diffusion étaient comprises 
entre 400 et 800 °C; on a utilisé des cristaux de PbSe de type p 
(concentration des trous égale à 1018 cm“), des cristaux de type nr 
dopés à 0,5 % molaires par du Bi,Se, (concentration des électrons 
égale à 5-10 cm *) et des cristaux de type p dopés à 0,5 % molaires 
par du Ag,Se (concentration des trous égale à 10! cm*). Les résul- 
tats obtenus ont montré que l’incorporation du Bi.Se, décroît et 
celle de Ag.Se accroît la mobilité des atomes de Pb°1° dans les cris- 
taux de PbSe. L'énergie d'activation de la diffusion du Pb dans 


le PbSe pur est de 0,83 eV, dans le PbSe + Bi, de 1,61 eV et dans 
le PbSe + Ag, de 0,55 eV. 
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La variation thermique des coefficients d’autodiffusion du plomb 
dans les cristaux de PbSe en fonction de la concentration des élec- 
trons et des trous est représentée sur la fig. 128. 

Les auteurs de l'étude [12] estiment que l'allure de la variation 
de l'énergie d'activation et de D, déterminée par la présence de Bi 


Fig. 128. Autodiffusion du Pb dans 
PbSe + Ag (1), LPSe 2 et PbSe + Bi 
(3) [12]. 
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et de l’Ag témoigne que les ions Pb diffusent dans le réseau de PbSe 
principalement par les positions interstitielles. 

La diffusion et la solubilité du Cu dans le séléniure de plomb 
ont été déterminées entre 92 et 520 °C [13]. La variation thermique 
du coefficient de diffusion est décrite par l'équation: 

0,31 
D=—2.10 exp + ). 

La solubilité du Cu en fonction de la température présente un 
maximum à 800 °C (9-10 cm’*) et diminue au-dessus et au-dessous 
de cette température (caractere rétrograde de la solubilité). On esti- 
me [13] que dans l'intervalle de températures considéré le cuivre 
diffuse dans le séléniure de plomb surtout par le mécanisme intersti- 
tiel. 


$ 3. La diffusion des impuretés dans Bi.Se., Bi.Te; 
et les solutions solides BiTe, — Bi,Se, et Bi,Te, — Sb.Te; 


Le séléniure et le tellurure de bismuth sont des composés semi- 
conducteurs ayant une structure cristalline hexagonale du type de 
le tétradymite à liaisons hétérodesmiques. Les perspectives d'utili- 
sation de ces matériaux pour la production de dispositifs thermo- 
électriques à haut rendement ont suscité de nombreuses études de 
leurs propriétés électriques. 
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Nous avons entrepris une étude de la diffusion de Sn et de Sb 
dans Bi,Se, à différentes températures comprises entre 360 et 540 °C 
en utilisant la méthode des isotopes radioactifs. Les résultats obte- 
nus montrent que la variation thermique des coefficients de diffu- 
sion obéit à une loi exponentielle. Pour l’étain 


D — 4:10 exp +) 
et pour l’antimoine 


D=1,8-10% exp ( —e 


La diffusion de l’étain et de l’antimoine dans Bi,Te, a été effec- 
tuée à différentes températures comprises entre 200 et 500 °C. La 
variation thermique des coefficients de diffusion obéit dans ce cas 
également à une loi exponentielle. 

Pour l’étain on trouve 


D=—3,0-10"S exp ( +) 
et pour l’antimoine 
_ 1,04 
D = 4,3-10"*exp (—-7 . 


Dans ces deux composés l'énergie d'activation de la diffusiom 
de l’antimoine est notablement plus grande que celle de l'étain. 
Il est vraisemblable que cela tient à ce que l’antimoine peut former 
avec le sélénium et le tellure des composés du même type que ceux 
que forme le bismuth et dont les paramètres du réseau cristallin 
sont peu différents. L'incorporation de l’antimoine dans Bi,Se, et 
dans Bi.Te, conduit à la formation de solutions solides stables, 
ce qui rend difficile la migration des atomes d'antimoine dans le 
réseau. Les composés que forme l’étain avec le sélénium et le tellure 
ont une structure complètement différente et de ce fait la solubilité 
de l’étain dans Bi.Se, et Bi,Te, est notablement plus petite. La 
solubilité limitée des impuretés de l’étain dans ces composés (faible 
énergie de sa liaison avec le réseau) a pour conséquence une faible 
énergie d'activation de la diffusion. 

Dans une autre étude [14] nous avons effectué des expériences 
sur la diffusion des impuretés dans des lingots polycristallins des. 
solutions solides Bi,Te,—Bi,Se, et Bi,Te;—Sb.Te.,, qui sont utilisées 
dans la fabrication des piles thermoélectriques. En utilisant l'iso- 
tope Sbl% on a déterminé les paramètres de sa diffusion dans la 
solution solide (25 % Bi,Te.,+75 %Sb.Te:) + 3%Te qui sert de branche 
positive dans les thermopiles. Les échantillons étaient découpés. 
dans des lingots obtenus par coulée à des températures comprises 
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entre 300 et 500 °C. La variation thermique du coefficient de diffu- 
sion s'exprime par l'équation 
0,51 
D=2,5-107exp TT . 

La comparaison de ces résultats avec ceux de la diffusion de 
l'antimoine dans des cristaux de Bi,Te, montre que dans l’alliage 
ternaire l’énergie d'activation est bien plus petite que dans le com- 
posé binaire. Il est possible que dans le cas des lingots polycristal- 
lins de la solution solide la diffusion le long des joints entre les 
grains joue un rôle important. 

L'étude de la diffusion de l’argent dans des échantillons poly- 
cristallins de la solution solide Bi,Te, — Bi.,Se,. qui est utilisée 
en qualité de branche négative dans les thermopiles a montré que 
la vitesse de diffusion de l'argent est beaucoup plus rapide que 
dans les monocristaux de Bi,Te,, même si on se réfère à la diffusion 
dans un plan parallèle au plan de clivage [16]. Entre 100 et 500 °C 
la variation thermique du coefficient de diffusion est donnée par: 


D= 3,910 exp(—T+). 

En utilisant la méthode des radio-isotopes nous avons déterminé 
la variation dans le temps de la répartition des atomes d'argent 
entre la masse du cristal et sa couche superficielle [15]. On a utilisé 
dans ces expériences des plaquettes frittées de Bi.Te, — Bi,Se.. 
L'isotope radioactif Ag!1° était incorporé à la solution solide lors 
de la réaction à l'état fondu des constituants de l’alliage, placés 
dans une ampoule en verre de silice évacuée et scellée. Pour contrô- 
ler l’uniformité de la répartition de l'argent on sectionnait les 
lingots obtenus et on déterminait l'activité des plaquettes. Après 
recuit on redéterminait la répartition de l'argent. Le recuit était 
effectué sous différentes atmosphères gazeuses : à l'air, dans l’hydro- 
gène et sous un vide de l’ordre de 10-* mm Hg. La température des 
recuits était fixée à 300 °C et la durée variait de 3 à 120 heures. 

La fig. 129 représente la courbe de la répartition de l'argent en 
fonction de la distance à sa surface après un recuit de 3 heures à l'air. 
On voit que le recuit à l’air provoque une très forte modification 
de la répartition qui était initialement uniforme. La concentration 
de l’argent dans la couche superficielle des échantillons augmente 
considérablement aux dépens du volume. À mesure que la durée du 
recuit augmente, l'épaisseur de la couche enrichie en argent augmente 
et le minimum de concentration se déplace de plus en plus loin 
dans la profondeur de l'échantillon. Une telle variation de la répar- 
tition de l'argent ne se manifeste pas lorsque le recuit s'effectue 
en atmosphère réductrice: si le recuit est réalisé en atmosphère 
d’argon renfermant des traces d'oxygène ou dans un vide peu poussé, 
on n'observe qu'une faible variation de la répartition de l'argent 
entre la surface et le volume des échantillons. 
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Ceci montre que le milieu ambiant exerce une influence notable 
sur les processus de l’extraction de l'argent renfermé dans la masse 
des cristaux sur leur surface externe: ces processus évoluent très 
vite en milieu oxydant. À mesure que le matériau s oxyde et que 
l'épaisseur de la couche d'oxyde croît, l'argent migre de plus en 
plus intensément vers la surface où il se dissout et réagit chimique- 
ment avec les oxydes formés. Dans ces processus l'argent peut jouer 
le rôle d'accélérateur de l'oxydation puisque son arrivée à la surface 
donne lieu à une augmentation de la concentration des électrons 


Fig. 129. Répartition de l'argent avant 
(1) et après recuit à l'air (2) [14]. 


requis pour assurer l'oxydation de l’alliage. L'expérience montre 
en effet que l'oxydation de l'alliage ne renfermant pas d'argent 
se produit très lentement. 

Afin de stabiliser les caractéristiques de travail des thermopiles 
en alliages Bi.Te; — Bi,Se,, on utilise pour leur dopage non pas 
les éléments du I®r groupe à l'état pur. mais leurs halogénures CuBr, 
Agl, etc. Partant de cette nécessité de la pratique nous avons déter- 
miné par la méthode des radio-isotopes les variations de la réparti- 
tion de l'argent dans des échantillons de Bi,Te, — Bi,Se, renfer- 
mant de l'iode. L'iode était incorporé dans l'alliage sous la forme 
de Tel,. Les résultats expérimentaux montrent qu'en présence de 
l'iode la répartition de l'argent diffusé dans les alliages Bi.Se, — 
Bi,Te, ne se modifie pratiquement pas lors des recuits. que ce soit 
en atmosphère oxydante ou réductrice (dans l'hydrogène). L'iode 
fixant l'argent empêche sa migration vers la surface comme cela 
se produit lorsque les cristaux ne renferment pas d’iode. On peut 
s'attendre à ce que nombre d'autres impuretés se comportent de la 
même façon dans les cristaux renfermant des atomes d'halogènes. 

Le tellurure de bismuth (ainsi que le séléniure de bismuth) 
se caractérise par une structure cristallographique assez compliquée 
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où l’anisotropie des propriétés physico-chimiques est fort importante 
(fig. 130). De ce fait les monocristaux de Bi.Te, ont été largement 
utilisés dans de nombreuses études qui avaient pour objet la déter- 
mination des paramètres de diffusion des impuretés le long de dif- 
férentes directions cristallographiques [16-21]. 

On a rassemblé dans le tableau 38 les valeurs de D, et de Q carac- 
térisant la diffusion de différentes impuretés dans les monocristaux 
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Fig. 130. Structure du Bi.Te; (a) et répartition des couches de Bi et de Te (b). 


de Bi,Te, [16-21]. On a indiqué dans ce tableau les températures 
de diffusion utilisées et à titre de comparaison les valeurs des coef- 
ficients de diffusion rapportées à 500 °C. 

Une étude de ce tableau ainsi que l'examen des graphiques des 
fig. 131-133 montrent que les coefficients de diffusion des impuretés 
du groupe I et du Cd qui appartient au groupe II du tableau périodi- 
que sont fort différents selon que la diffusion était dirigée le long 
des plans de clivage (Dy) ou perpendiculairement à ceux-ci (D). 
Ainsi à 500 °C D} est plus de 1000 fois plus grand que D ,. tandis 
qu’à 100 °C cette différence atteint 8 ordres de grandeur. Les coef- 
ficients de diffusion Dy de toutes les impuretés considérées sont 
suffisamment grands pour justifier l'hypothèse qu'elles diffusent 
toutes par les positions interstitielles disposées le long des plans 
réticulaires occupés par les atomes de même espèce Terr — Terr et 
que les défauts de la structure cristalline ne doivent pas être invoqués 
pour expliquer les grandes valeurs des coefficients de diffusion que 
l’on observe. Ce point de vue est confirmé par de faibles valeurs 
de l’entropie d'activation AS. La variation de l’entropie de diffu- 
sion le long des plans de clivage est nulle pour le cuivre, l'argent 
et l'or, et pour la diffusion du cadmium AS — k [14, 201]. 
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Fig. 131. Anisotropie de la diffusion 
de Ag dans Bi.Te; dans une direction 


perpendiculaire (7) et dans une direc- 
tion parallèle em plan de clivage 
6]. 


400 


12 16 20 2,4 
T 102 °K"1 
Fig. 132. Anisotropie de la diffusion 
du cuivre dans Bi,Te, dans une direc- 
tion perpendiculaire (7) et dans une 
direction parallèle au plan de cli- 
vage [20]. 


1— D = 0,23 cxp (—1,17/AT); 2 — D = 
2.103 


1— D =m7,1.10-2 exp (—0,8/RAT); 
2,2-1 exp (— 0,42/RT). 


3,4-10—3 exp (—0,2/RT). 


D = 


La diffusion des atomes de ces éléments dans une direction 
perpendiculaire au plan de clivage peut s'effectuer soit par le méca- 
nisme interstitiel soit par les sites vacants du réseau partiel du 
bismuth. Dans le premier cas l'énergie d'activation doit augmenter 
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Fig. 133. Diffusion « parallèle » (1) et © 
« perpendiculaire » (2) du cadmium dans à 
Bi,Te; [19]. S 
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avec l'électronégativité de l’impureté diffusée, puisque plus l’électro- 
négativité est grande, plus la composante ionique de la liaison établie 
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avec le réseau du Bi,Te, est importante. Dans le cas d’une diffusion 
par les lacunes, l'énergie de liaison des atomes d'impureté avec le 
réseau doit augmenter avec le nombre des électrons de valence de 
ces atomes et diminuer avec la différence des rayons covalents du 
Cu, Ag, Au et Cd, d'une part, et les rayons covalents du bismuth 
d'autre part. 


$ 4. La diffusion dans l’antimoniure du zinc 


L'antimoniure du zinc cristallise dans une structure orthorhom- 
bique et ses propriétés semi-conductrices sont connues depuis long- 
temps [23] ; on l'utilise depuis nombre d'années dans la fabrication 
de piles thermoélectriques de faible puissance [24]. Les premières 
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Fig. 134. Diffusion de l’étain (7) et de l’antimoine (2) dans ZnSb. 


études de la diffusion des impuretés dans ces composés binaires ont 
été entreprises par Boltaks dès 1955 [22]. On a déterminé la variation 
thermique des coefficients de diffusion de l’antimoine et de l’étain 
en utilisant les isotopes radioactifs Sb1?4 et Sn! + Sn', 

On a utilisé dans ces recherches des lingots de ZnSb à gros grains, 
dans lesquels on diffusait les impuretés à des températures comprises 
entre 300 et 500 °C (fig. 134). L'examen des courbes représentant 
Ja variation thermique des coefficients de diffusion montre qu'aussi 
bien pour l’antimoine que pour l’étain on peut représenter ces 
courbes par une équation comportant la somme de deux fonctions 
exponentielles : 


D = Dot exp ( — A \+exp(—< ). 


La trausition entre les deux régions de la variation thermique 
est suffisamment brusque et se situe à une même température 
(400 °C) pour les deux impuretés (Sb et Sn). 

Les valeurs des constantes D,. et D, et des énergies d'activation 
QLet Qe correspondant aux courbes expérimentales sont les suivantes. 
Pour l’antimoine : D,, — 30 cm°/s, Q, — 1,8 eV, Dos = 4 1071 cm°/s, 
Q: = 0.2 eV ; pour l'étain: Do, = 2,3 cm°/s, Q, = 1,5 eV, Dys = 

= 3,2-10-° cm?/s, Q: = 0,375 eV. Si on extrapole les parties des 
courbes correspondant à des hautes températures vers des températu- 
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res encore plus élevées, les deux courbes se coupent en un point 
qui est proche de la température de fusion du composé ZnSb (fig. 135). 

Le brusque changement de pente que l’on observe sur les graphi- 
ques signifie probablement que les mécanismes de la diffusion au- 
dessus et au-dessous de 400 °C sont différents; ce changement du 
mécanisme de diffusion peut être dû à l’une des causes suivantes. 

1. Pour la détermination des coefficients de diffusion nous avons 
utilisé des lingots de ZnSb à gros grains. Il n’est donc pas exclu 
qu'au-dessous de 400 °C prédomine la diffusion le long des joints 
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Fig. 135. Variation thermique des coefficients de diffusion de l’étain et de 
l’antimoine dans ZnSb (extrapolation des données expérimentales aux tempé- 
ratures élevées). 


entre les grains, dont les paramètres ne varient que fort peu avec 
la température, tandis qu’au-dessus de 400 °C commence à prédo- 
miner la diffusion dans le volume des grains. 

2. Il n’est pas exclu non plus que la brusque variation des coeffi- 
cients de diffusion aux environs de 400 °C soit déterminée par la 
transformation polymorphique que subit le réseau du composé ZnSb 
à ces températures [25]. 

3. On peut également admettre que les particularités de la dif- 
fusion de Sb et Sn dans les cristaux de ZnSb seraient dues à ce qu'au- 
dessous de 400 °C la diffusion procède par des déplacements élémen- 
taires d'une position interstitielle à une autre. et au-dessus de 
400 °C par le mécanisme lacunaire. La brusque transition d'un méca- 
nisme à l'autre pourrait être le résultat d'une transformation poly- 
morphique du réseau cristallin. 

Lorsqu'on étudie les processus de diffusion dans les corps solides 
il est toujours important de savoir dans quel état se trouvent les 
atomes de l’impureté qui diffuse: est-ce à l’état d'ions ou à l’état 
d'atomes neutres. On peut se faire une idée de cet état en étudiant 
la solubilité de l’impureté et en comparant la concentration des 
atomes incorporés dans le réseau avec la concentration des porteurs 
de charge qui apparaît du fait de l’incorporation de l’impureté 
dans le réseau. 

Nos expériences permettent de conclure que l’incorporation d'un 
excès d’antimoine atteignant un pourcent atomique donne lieu 
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à l'apparition d'une concentration d'électrons n telle que Nab/n = 1. 
Cependant comme la conductivité du ZnSb continue à être du type p 
l'incorporation du Sb ne donne lieu qu'à un accroissement corres- 
pondant du nombre de trous. Des résultats analogues ont été obser- 
vés lors de l'incorporation de l'étain. Tout ceci permet d'admettre 
que les atomes d'antimoine et d’étain se déplacent dans le réseau 
à l'état d'ions négatifs univalents. Cette conclusion se trouve égale- 
ment confirmée par l'étude de l'influence d’un champ électrique 
externe sur la vitesse de diffusion de l'antimoine dans le ZnSb. 
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CHAPITRE XI 


DIFFUSION DANS LES OXYDES 


$ 1. Les processus de diffusion dans les oxydes 


Nombreux sont les oxydes des éléments métalliques qui présen- 
tent même aux températures modérées une conductivité notable que 
ce soit par électrons, ou par trous ; on peut donc les considérer comme 
des semi-conducteurs. Sont typiquement semi-conducteurs à con- 
ductions par électrons les oxydes: Al.O,, TiO., V,0:, Fe,0:. ZnO, 
MnO;, CdO, SnO,, BaO, Ta,Os, WO;, Tb,04, U3O3, UO; ; les oxydes 
Cr:03, CoO, NiO, Cu.0O, MnO, présentent une conduction par trous. 

Certains autres oxydes présentent une conduction amphothère 
et leur conductivité peut être de type #7 ou de type p selon la nature 
de l'impureté de dopage. Parmi les oxydes présentant ce caractère 
de conductivité on trouve RnO., Ir.O., UO.. 

Dès les années 1930, c'est-à-dire bien avant que fut élaborée la 
théorie des bandes des corps solides, qui domine aujourd'hui toutes 
nos conceptions des processus électroniques dans les solides cristal- 
lins, Frenkel [1], Wagner [2. 3], Schottky [4] et d’autres encore ont 
démontré d’une façon irréfutable que dans les cristaux ioniques les 
processus ioniques sont toujours associés à un défaut ou à un excès 
d'ions du métal, ce qui entraîne l'apparition d'une conduction par 
trous ou par électrons. Dans les semi-conducteurs de type p le sous- 
réseau cationique comporte un certain nombre de lacunes, mais pour 
que la neutralité électrique du cristal tout entier soit respectée 
il doit apparaître un nombre égal de cations portant une charge 
plus grande que la charge normale dans ce cristal (par exemple 
Ni* dans NiO, Cu“* dans Cu.O, etc.). Le déplacement des trous 
dans un cristal de type p procède alors par échange d'électrons entre 
Jes cations Ni°* et Ni°* ou entre Cu** et Cu‘. Ce modèle de conduction 
dans les cristaux NiO et Cu,O a été confirmé expérimentalement 
par des analyses chimiques et des études rœntgénographiques, et 
dans le cas des cristaux de FeO, par étude de la variation de la con- 
ductivité avec la pression d'oxygène lors des traitements thermiques 
des cristaux. Wagner [2] a établi d’abord théoriquement et ensuite 
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par des expériences directes que dans le cas du Cu.0 la variation 
de la conductivité & avec la pression d'oxygène obéissait à la loi: 


o = const PI. (XI,1) 


Cette relation résulte de ce que chaque molécule O, qui se trouve 
adsorbée à la surface d’un cristal de Cu.O attire à soi quatre ions 
Cu* et quatre électrons, ce qui fait apparaître dans le réseau partiel 
cationique quatre lacunes et quatre trous. Cette réaction peut être 
représentée par l'équation suivante: 


(O.) + 4e- = 4 D Cu* +4 De- + Cu.0. (XI,2) 


En appliquant la loi d’action des masses on trouve 


05 _ 

Ni pi = Const, (XI,3) 
(W, est la concentration des lacunes du cuivre, p, celle des trous). 
Or puisque les concentrations des ions Cu** et O*” et celle des élec- 
trons liés restent pratiquement constantes, on peut poser 


N,=p=const PS. (XI,4) 
L'expérience fournit la relation 
o=const.P}}", (XI,5) 


qui coïncide bien avec l'équation (XT,4). 

Un autre groupe d'oxydes, à conduction électronique, se carac- 
térise par la présence dans le réseau d'ions métalliques interstitiels 
en excès. Un représentant typique de ce groupe est l’oxyde de zinc 
ZnO. En chauffant un cristal de ZnO en atmosphère d'oxygène, 
l'excédent de zinc par rapport à la stœchiométrie réagit avec l’oxy- 
gène selon l’une ou l’autre des équations suivantes: 


Zn?* + LO, + 2e; = ZnO, (XL,6) 
Znt + 20, + e; = Zn0. (XI,7) 


En appliquant la loi d’action des masses il est facile de détermi- 
ner la loi de variation de la conductivité en fonction de la pression 
d'oxygène, ainsi que nous l'avons fait pour le Cu.0. Dans le cas 


où c’est la réaction (XI, 6) qui est valable, on trouve o = const-P6}'"; 


dans le cas de la réaction (XI, 7) on doit avoir o = const Ps". 
Les expériences de Baumbach et de Wagner [8] ont montré qu'à 
des hautes températures les résultats expérimentaux sont décrits 
par la relation 


o = const-P54/%%, (XL.,8) 


Les études des processus de diffusion dans les oxydes avaient 
pour objet la mise en évidence du mécanisme de leur formation et 
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du mécanisme d'établissement d'une conductivité de type 7 ou 
de type p: d’autres études avaient pour objet la mise au point de 
procédés technologiques de production des dispositifs électroniques. 
Dans ce qui suit on expose les résultats des études de l’autodiffusion 


et de la diffusion des impuretés dans les oxydes binaires et ternaires 
semi-conducteurs. 


$ 2. Les processus de diffusion dans le Cu;0 


La diffusion et les processus de formation de Cu,0 ont fait l’objet 
d'une étude réalisée par Moore et Selikson [9] qui ont utilisé à ces 
fins l’isotope radioactif Cu-64. Ils ont confirmé que la formation du 
Cu,0 se réalise par diffusion à travers une mince couche superficielle 
d'oxydes d'ions cuivre qui migrent vers la surface extérieure se 
trouvant en contact avec l'atmosphère d'oxygène. Les ions cuivre 
accédant à cette interface viennent se placer à côté des ions oxygène 
adsorbés sur cette surface, ce qui conduit à la formation d’une nou- 
velle couche d'oxyde. Les déterminations du coefficient d'autodif- 


fusion du cuivre effectuées entre 800 et 1050 °C conduisent à la 
relation : 


D=4,36.102 exp (—T#). 


Ces résultats ont été obtenus en appliquant aussi bien le procédé 
usuel de détermination des coefficients de diffusion (dépôt d'une 
mince pellicule de cuivre sur un cristal de Cu:0) que par le procédé 
où on dépose une mince couche de cuivre radioactif sur une plaquette 
de cuivre que l’on soumet ensuite à l'oxydation. 

En comparant ces résultats expérimentaux avec les calculs basés 
sur la formule de Wert-Zener (voir ch. III) dans laquelle on pose 
que la longueur d d'un saut est égale à 3,05 10" cm, on arrive aux 
valeurs suivantes de l’entropie et de l’enthalpie d'activation: 


AS = — 0,91 eV/grad, Q = 1,47 eV. 


On notera d’autre part que la valeur du coefficient de diffusion 
déterminée à 1000 °C coïncide avec la valeur de D calculée en appli- 
quant la relation d’Einstein que l’on écrit sous la forme: 


où s-est la conductivité, Tt, le nombre de transport des ions Cu* 
et NV, la concentration des ions Cu* dans l'oxyde. Selon les données 
expérimentales © = 4,8 ohm''-cmt, T— 4,10, N = 5,05 X 
X 102? cm”#. La valeur calculée de D est 2,6 -107% cm°/s, la valeur 
expérimentale étant 2,8-10-1° cm°/s. La variation thermique de la 
constante, figurant dans la loi d’oxydation parabolique en fonction 
du temps s'exprime par la relation 


La fig. 136 représente les courbes caractérisant la variation de 
l'épaisseur de la couche de Cu.O (en mg) formée par oxydation 
à températures différentes. Hauffe [5] a trouvé pour la variation 
thermique du coefficient d'autodiffusion du cuivre dans Cu.0 une 
expression quelque peu différente 


| 1,64 
D=0,12exp ( —+) . 

L’autodiffusion des ions oxygène O0?" dans Cu,0 est probablement 
très faible du fait du grand rayon ionique de ces anions (ro:- — 
— 1,36 À) qui est comparable aux distances interatomiques dans le 
réseau de Cu.,0O. 

Différents chercheurs [10-12] ont étudié la structure et la com- 
position des couches d’'oxydes obtenues par chauffage du cuivre 


Fig. 136. Variation de la masse AP de E gp 
la couche de Cus:0 en fonction de la du- &° 
rée d'oxydation [13]. « 
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dans l'air et dans l'oxygène. Le principal résultat de ces études 
consiste en ce qu'’au-dessous de 200 °C, que ce soit en présence d'air 
ou d'oxygène, la couche d'oxyde qui se forme sur le cuivre répond 
à la formule Cu.O, tandis qu’au-dessus de 600 °C, la couche qui 
se forme répond à la formule CuO. Aux températures intermédiaires 
il se forme des couches d’un oxyde d’un type particulier (Cu0O”) 
que l’on considère généralement comme formé d'un mélange de 
Cu,0 et de CuO. 

Ces résultats ont été confirmés par Dixit et Agashe [13] qui 
ont procédé à l’étude des couches d'oxydes formés à la surface de 
blocs de cuivre polis lors de leur chauffage à l’air à des températures 
allant de 150 à 1030 °C. En étudiant les couches formées par électro- 
nographie il a été établi qu'au cours d’un chauffage aux basses 
températures pendant un temps court il ne se forme que de petits 
cristaux de Cu,0. À mesure que la température et la durée du traite- 
ment thermique augmentent, ces cristallites croissent et font appa- 
raître sur les électronogrammes des taches cirsulaires bien nettes. 
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En augmentant encore la température et la durée du traitement 
thermique on constate que les cristallites s’orientent d'eux-mêmes 
dans un plan (110) parallèle à la surface oxydée du bloc de cuivre. 
Lorsqu'on augmente encore la durée du traitement des atomes d oxy- 
gène commencent à s'incorporer dans les cristallites de Cu,0 en 
formant une solution solide. Tout d’abord le réseau de Cu,0O com- 
mence à se dilater, puis le réseau se transforme rapidement en un 
réseau propre au CuO, tout en maintenant l'orientation cristallo- 
graphique préexistante. À ce stade d'oxydation on observe sur les 
électronogrammes une superposition des diagrammes caractéristiques 
de Cu,0O et de CuO. 

L'intensité relative des anneaux de diffraction correspondant 
à ces deux oxydes varie fortement en fonction de la durée et de la 
température du traitement thermique. Lorsque le temps et la durée 
du traitement augmentent, l’intensité des anneaux de Cu.0 diminue 
et celle des anneaux de CuO augmente, jusqu'à ce que ne subsistent 
que ces derniers. Ensuite l'orientation des cristallites de CuO com- 
mence à se modifier et à 750 °C en dessous de la couche de CuO 
se forme une couche de Cu.O dont l'apparition est déterminée par 
l'instabilité de CuO. L'épaisseur de cette couche sous-jacente de 
Cu,0 augmente avec la température et la durée du traitement, tandis 
que celle de la couche superficielle de CuO reste constante (fig. 136). 

Andriévsky et al. [14-15] qui étudièrent la diffusion de certaines 
impuretés dans Cu.0 ont montré que l'argent, le phosphore et le 
soufre, diffusent rapidement dans le Cu.,0O et en l’espace de quelques 
heures pénètrent à une profondeur notable. Cependant ces auteurs 
ne donnent aucune valeur numérique des coefficients de diffusion 
de ces impuretés. 


$ 3. L’autodiffusion du zinc dans l’oxyde de zinc 


L’autodiffusion du zinc dans ZnO à températures différentes 
a fait l'objet de plusieurs études [16-18]. Lindner [16] qui avait 
étudié l’autodiffusion du zinc dans des échantillons polycristallins 
de ZnO préparés par frittage, a établi la loi suivante de la variation 
thermique du coefficient d’antodiffusion : 


D=13exp(—Ÿ2). 


Or la constante KÆ figurant dans la loi parabolique de la vitesse 
de croissance de la couche d'oxyde varie beaucoup plus lentement 
en fonction de la température : 


K = 3,8-1077 exp +) . 


Secco et Moore [18] ont repris l'étude de l'autodiffusion et du 
processus d'échange des atomes de zinc en utilisant des monocristaux 
de ZnO, en ayant pour objectif d'élucider les raisons de cette diffé- 
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rence des énergies d'activation d’autodiffusion et de la vitesse 
d'oxydation. Des cristaux de ZnO obtenus par oxydation du zinc 
radioactif étaient placés dans une nacelle en verre de silice se trou- 
vant dans un récipient contenant une quantité dosée de zinc non 


1025 °C 


Fig. 137. Echange d'atomes de zinc 
radioactifs et neutres. 
Pression de vapeurs du zinc Pse “1 at. 
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radioactif. Après évacuation du récipient jusqu'à une pression rési- 
duelle de 5-10" mm Hg, il était scellé et placé dans un four électri- 
que. Lors des traitements thermiques il se produisait un échange 
d’atomes de zinc radioactifs (Zn*) du ZnO et les atomes de zinc 
(Zn) de la phase vapeur provenant du zinc pur se trouvant au fond 
du récipient. Le rendement de la réaction d'échange Zn*O,, + 
+ Zngaz = ZnOer + Zn*zaz pouvait être quantitativement évalué 
par pesée des constituants. Les données obtenues ont permis d'évaluer 
le coefficient d’autodiffusion du zinc dont la variation thermique 
se laisse décrire par l'équation : 


On a constate que le coefficient d’autodiffusion du zinc augmente 
avec la pression de vapeur du zinc (fig. 137) selon la relation 


0,65 
D = aP3} ?. 


Une relation de ce type (plus précisément D = P°:5) correspon- 
drait au cas où la diffusion du zinc dans ZnO procéderait par le méca- 
nisme interstitiel sous forme d'ions positifs Zni. En effet la forma- 
tion d’ions Zn? résulte de la dissolution dans ZnO des atomes de zinc 
se trouvant en phase vapeur 


Znyaz — Zn? + eï. 


285 


En appliquant la loi d'action des masses on écrit 


Pzn 
Ni+n 


et on tire la concentration des ions se trouvant en positions intersti- 
tielles 


= Const, 


Ni=n=const- Pi". 

La fraction f; d'ions Zn? qui peut être dissoute dans ZnO s’'ex- 
prime alors en fonction de la température et de la pression de vapeurs 
de zinc par la relation 

0,5 AGo , 
ji= Pin exp(—5 ). (XL,9) 

D'autre part, dans le cas considéré le coefficient d’autodiffusion 
est fonction de la concentration et de la mobilité des ions intersti- 
tiels. Lorsque leur concentration est faible, et que l’on peut négliger 
leurs interactions, le coefficient d'autodiffusion D,4 peut être 
représenté sous la forme d’un produit tel que 


Daa = fiDi, (XI,10) 


D, est une grandeur thermodynamique liée à AG;, l'énergie d’activa- 
tion libre d’un saut élémentaire (passage d’un ion d'un site intersti- 
tiel dans un autre site interstitiel). Dans le cas considéré conformé- 
ment à la formule de Wert-Zener (voir ch. III), on écrira 


Daa=fiDi= Pa exp (— Se) PF d'exp(—2). (XI.11) 
On retrouve ainsi la relation donnée ci-dessus entre le coefficient 
d'autodiffusion et la pression de vapeur du zinc. 

- Dans l’étude [18] on a déterminé par des expériences spéciales 
l'influence de la pression de vapeur du zinc sur la composition des 
cristaux de ZnO. Connaïissant celle-ci on a calculé la valeur numéri- 
que de jf; correspondant à une pression de vapeur égale à une atmo- 
sphère f; — 1,2-10° (—1, 4/XT). En utilisant les valeurs expérimen- 
tales de Da, on peut calculer à l’aide de l'équation (XI,10) la 
variation thermique de D; : 

D, = 0,04 exp +) 
Ce résultat est en bon accord avec les valeurs expérimentales de D;, 
obtenues par étude des variations de la coloration des cristaux de 
ZnO traités en atmosphère de vapeurs de zinc [18]. 


D, —1,5-10"2exp ( +) . 


La vitesse de croissance de la couche de ZnO obtenue par oxyda- 
tion du zinc est déterminée par la vitesse d’'autodiffusion des ions 
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interstitiels Zni à travers la couche d'oxyde déjà formée; cette 
vitesse dépend également de la concentration des impuretés présen- 
tes; si on dope le zinc par une petite dose d'aluminium, les ions 
d'aluminium trivalents expulsent du réseau une partie des ions 
zinc bivalents et réduisent donc la quantité d'ions zinc interstitiels. 
Le flux des particules de zinc pouvant se déplacer est alors plus 
petit, et la vitesse de réaction s’en trouvera réduite. Si, par contre, 
on dope le zinc par un métal de valence plus petite (par exemple par 
des ions Li*}, le nombre d'ions interstitiels Zn? s’en trouvera accru 
et la vitesse d'oxydation le sera également. Ceci montre que l'intro- 
duction dans le Zn ou le ZnO de petites quantités d’impuretés peut 
accélérer ou ralentir la vitesse de formation de ZnO obtenu par 
oxydation du zinc. On peut s'attendre à ce que la présence d’impure- 
tés exerce une action analogue sur la vitesse d’oxydation d’autres 
métaux, dont les oxydes présentent une semi-conductibilité de type ». 
Si l’oxyde métallique est un semi-conducteur de type p, la situation 
sera inverse : le dopage par des impuretés de plus faible valence que 
celle du métal considéré doit donner lieu à une augmentation de la 
vitesse d’oxydation, et les impuretés de valence plus grande à une 
diminution de la vitesse d’oxydation. Les recherches expérimentales 
entreprises au cours de ces dernières années ont apporté une confirma- 
tion qualitative de ces considérations [19]. 


$ 4. L’autodiffusion dans les oxydes des métaux 
du groupe du fer 


L'autodiffusion dans les oxydes du fer a fait l’objet des études 
entreprises par Lindner [20], Himmel, Mehl et Birchenall [21]. 

Dans le tableau 39 on a rassemblé les valeurs de @Q, de D,, de la 
densité p, de la température de fusion T'; et de l’énergie de formation 
Qtorm des différents oxydes du fer. 

L'examen de ce tableau montre qu’à une plus grande énergie 
d'activation d’autodiffusion du fer dans le Fe.O, que dans le FeO 
correspond une plus grande température de fusion et une plus grande 
énergie de formation du Fe.O;. Par contre, pour la magnétite Fe.O, 
l'énergie d'activation d’autodiffusion de Fe est plus petite que pour 
le Fe.O.,, bien que la température de fusion et l'énergie de formation 
du Fe,O, soient plus grandes. Ce manque de corrélation est attribué 
au caractère spécifique de la structure spinelle du Fe.O,. 

La variation thermique du coefficient d’autodiffusion du Fe dans 
FeO indiquée dans le tableau a été confirmée par les recherches de 
Carter et Richardson [22] qui ont établi la relation suivante 


D=1,4-102 exp | +), 


l'erreur probable sur la valeur de l’énergie d'activation étant de 
1,8 % et celle sur la valeur de D, de 25 %. 
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Tableau 39 
Paramètres des oxydes de fer 


F delete Pa Tj. °C p, gr/cm3 Qrorm' eV Q, eV Do, Cm=°/s 
FeO 1420 9,7 2,8 1,29 0,12 
Fe30: 1550 = 1590 5,15 11,6 2,39 5,2 
FesO3 14565 5,25 8.5 4,86 4,105 


Les études de la cinétique du processus de formation des couches 
d’oxydes sur le fer ont montré que tandis que la formation d'une 
couche de FeO résulte de la diffusion d'ions Fe**, celle des couches 
de Fe.,0, et de Fe.O, est déterminée dans le premier cas partiellement 
et dans le second cas entièrement par la diffusion d'ions oxygène. 
On n'a cependant pas procédé à des déterminations quantitatives 
du coefficient de diffusion de l’oxygène dans ces différents oxydes. 

Carter et Richardson [22] ont étudié également l’autodiffusion 
du Co dans CoO en fonction de la température et de la pression 
d'oxygène. Ils ont constaté qu'à température constante le coefficient 
d’autodiffusion est proportionnel à PG, avec « << 1 et décroît à 
mesure que croît la température : 


T, <C D-109, cmi/s œ 


1000 2.9 0,35 
1150 9 0 0,3 
1350 51 0,28 


Lorsque la pression d'oxygène est égale à une atmosphère, la 
variation thermique du coefficient d'’autodiffusion du Co dans CoO 
s'exprime convenablement par la relation 

…: An-3 1,5 
D=2,15.10 exp(—)- 

Wagner et Koch [23] ont trouvé que la conductivité électrique 
du CoO à 1000 °C croît proportionnellement à P5°. 

On admet que la diffusion du cobalt dans CoO s'effectue par 
les lacunes cationiques. Les ions cobalt peuvent s’associer aux lacunes 
en formant des complexes Co**-. Cependant si ces lacunes étaient 
complètement ionisées, on devrait observer, conformément aux 
résultats de l’étude [22] une augmentation de leur concentration et, 
par conséquent, du coefficient de diffusion du Co, proportionnelle 
NS 1/8 , ? . . . . 

a Po:. Les données expérimentales relatives à la variation du coef- 
ficient de diffusion du Co dans CoO en fonction de la pression d’oxy- 
gène, ainsi que celles relatives à la conductibilité électrique du CoO, 
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permettent de supposer que les lacunes y sont partiellement associées 
en des complexes, ce qui entraîne une certaine diminution du coeffi- 
cient de diffusion. 

Lindner et Akerstrom [24] ont déterminé les paramètres de 
l’autodiffusion du Ni dans NiO et du Cr dans Cr.0.. Les expériences 
de diffusion du Cr dans Cr,0, effectuées à différentes températures 
comprises entre 1000 °C et 1350 °C ont fourni le résultat suivant: 


4. ep / 4:55 
D=4 10° exp | 2): 
tandis que pour l’autodiffusion du Ni dans NiO‘entre 1140 et 1400 °C, 
ils ont trouvé 


D=2,8-105exp (—Ÿ). 


Moon Taik Shim et Moore [25] ont étudié la diffusion du Ni dans 
des échantillons de Ni poly- et monocristallins; dans les deux cas 
l'énergie d’activation a été trouvée égale à 1,92 eV, tandis que les 
valeurs de D, étaient différentes et égales à 5 -10"* pour les échantil- 
lons polycristallins et à 3,9 cm°/s pour les monocristaux. 

Ces mêmes auteurs ont déterminé la valeur de la constante 
figurant dans la formule de la vitesse d’oxydation du nickel. Pour 
une pression d'oxygène égale à 0,1 atm, la variation thermique de 
cette constante s'exprime par la relation 


K =—3,8-10"exp ( +). 


À 1000 °C et sous une pression d'oxygène de 0,2 atm le rapport 
de la constante de la vitesse d'oxydation au coefficient de diffusion 
a été trouvé égal à 2,8, valeur proche de la valeur théorique égale à 2. 


$ 5. La diffusion dans le bioxyde de titane (TiO:) 


Le bioxyde de titane (rutile) appartient au groupe des oxydes, 
qui par réduction partielle modifient fortement leur conductivité 
électrique et leur coloration; ces modifications résultent de l'appa- 
rition de lacunes dans le sous-réseau anionique. Le rutile partielle- 
ment réduit prend une coloration bleuâtre, dont l'intensité est 
proportionnelle à la concentration de lacunes dans le sous-réseau 
anionique. On observe également un accroissement de la conductibi- 
lité électrique et une modification de la coloration lorsqu'on incor- 
pore dans les cristaux de TiO, certaines impuretés. La variation de 
ces deux caractéristiques des cristaux de TiO, a été mise à profit 
pour l'étude de la diffusion des impuretés et des défauts ponctuels. 
Bogomolov [29] a constaté, par exemple, que la coloration en bleu 
des cristaux de TiO., qui apparaît lors de sa réduction partielle et qui 
disparaît lors d’une réoxydation, est telle que la décoloration ne 
se propage que le long de l’axe c (fig. 138). Ce phénomène a été tout 
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naturellement associé à l'anisotropie de la diffusion de l’oxygène 
et des lacunes d'oxygène dans les cristaux de TiO.. 

La fig. 139 représente la variation thermique du coefficient de 
diffusion des lacunes d'oxygène dans le rutile, que l’on y introduit 


4 | 
& 10 | 
5 10 ° de 
10 
03 L1 13 15 17 


T10% "x"! 


Fig. 138. Coloration d’un mono- Fig. 139. Variation thermique du 
cristalde rutile par diffusion d'oxygène. coefficient de diffusion des lacunes 
d'oxygène introduites dans le rutile 

par réduction sous vide. 


par chauffage sous vide [30]. Le coefficient de diffusion a été déter- 
miné par mesure à la température ambiante de la variation de la 
conductibilité électrique des cristaux, résultant de la réduction 
partielle réalisée à températures différentes. L'énergie d'activation 
de la diffusion des lacunes d’oxygène le long de l’axe c a été trouvée 


Fig. 440. Diffusion du lithium dans 
le rutile. 


29 Z 28 32 
(kT) "eV"! 

égale à 0,84 eV. Le coefficient de diffusion des lacunes d'oxygène 
dans une direction perpendiculaire à l’axe c n’a pas pu être détermi- 
né dans le cadre de l'étude [20]. On peut affirmer cependant qu'il 
doit être de plusieurs ordres de grandeur plus petit que le long de 
l'axe c. 

= Johnson [31] a déterminé les paramètres de la diffusion du lithium 
dans le rutile. Pour déterminer la répartition de la concentration 
du lithium diffusé on mesurait le coefficient d'absorption des radia- 
tions lumineuses par le cristal après diffusion. De même que dans 
[29, 30] on a observé une anisotropie marquée de la vitesse de diffu- 
sion du lithium. On n’a réussi à déterminer la valeur du coefficient 
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de diffusion que le long de l’axe parallèle à l’axe €. Les valeurs 
déterminées dans [31] et représentées sur la fig. 140 peuvent être 
exprimées par la relation suivante: 


D = (0,295 + 0,028) exp [— (0,330 + 0,003/kT)]. 


A la température ambiante la solubilité du lithium dans TiO, 
est égale à 2,5-101? cm *. On admet que le lithium diffuse dans le 
rutile par les sites interstitiels. 


$ 6. La diffusion dans d’autres oxydes 


Izvékova et Gorbounova [26] ont déterminé les paramètres de la 
diffusion du fer radioactif Fe” dans le corindon (Al.,0.) et le rutile 
(TiO.). Les coefficients de diffusion étaient déterminés dans une 
large gamme de températures en utilisant deux procédés différents : 
mesure de la radioactivité des couches prélevées sur les échantillons 
diffusés et relevé des spectres d'absorption optique. 

Les paramètres de la diffusion du fer qui sont déterminés dans 
cette étude sont consignés dans le tableau 40. 


Tableau 40 
Paramètres de diffusion du Fe dans Al:O3 et TiOs 


Procédé de prélèvement des couches 
Diffusion le 1ong [Mesure d’absorp- 


Formule | Milieu Tr °C PVolume des Joints entre fon pique 
de l’oxyde recuit , 

Q, eV aË/s Q. ev Eye Q. ev cms 
a-Als03 | vide | 900 = 1100 | 1,2 | 9,2-10-8 | 0,48 |11,37-1078| — — 
TiO: air | 800 —= 1000 | 2,99 0,55 | 1,1-10"811,48] 1.73-10$ 
TiOs vide | 770 —+ 1000 | 2,41 0,19 0,66 | 6,2-10-611,48| 3,1-104 


Les auteurs de l’étude citée [26] font remarquer que les données. 
basées sur les mesures d’absorption caractérisent probablement la 
somme de la diffusion en volume et de la diffusion le long des joints. 
entre les grains. 

Des études de diffusion ont été effectuées sur différents autres 
oxydes : MgO, PbO, SnO., BaTiO, et BaO. La variation thermique 
des coefficients de diffusion de Mg dans MgO (1), de Pb dans PbO (2), 
de Sn dans SnO, (3) et de Ba dans BaTiO, (4) est donnée par les 
équations suivantes : 


1) D = 0,249 exp (—3,43/kT), 
2) D = 105 exp (—2,9/XT), 

3) D = 107 exp (—5,48/KT), 
4) D = 0,8 exp (—3,87/KT). 


19° 291 


C'est sur la diffusion du Ba dans BaO que l’on dispose de plus 
de données expérimentales. On sait en effet que le BaO est un maté- 
riau essentiel pour la fabrication des cathodes des tubes électroni- 
ques, aussi l’étude de la diffusion avait-elle pour objet d’obtenir 
des données nécessaires à l’interprétation des phénomènes de l’émis- 
sion thermoélectrique. C'est assurément l'étude de Redington [27] 
qui comporte les résultats les plus complets. Il étudia la diffusion 
volumique et superficielle du Ba dans BaO en utilisant l’isotope 
radioactif Ba!#°, ainsi que l'influence d’un champ électrique sur le 
processus de la diffusion. 

Les déterminations de la profondeur de diffusion en volume ont 
permis de mettre en évidence l'existence de deux intervalles de tem- 
pératures de diffusion — celui des hautes températures (1350-1500 °C) 
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Fig. 141. Diffusion du baryum dans Fig. 142. Diffusion du baryum dans 
BaO aux températures élevées [27]. BaO entre 650 et 1400 K [27]. 
1 — diffusion ;volumique, 2 — diffusion 1 — sans transfert de charge: 2? — avec 
superficielle. transfert. 


et celui des basses températures (600-1350 °C). Non seulement la 
variation thermique du coefficient de diffusion est différente dans 
ces deux intervalles de températures (fig. 141 et 142), mais la répar- 
tition de la concentration du baryum diffusé y est fort différente 
(fig. 143). Dans la gamme des hautes températures on observe l’exis- 
tence de deux coefficients de diffusion, l'un plus petit dans la zone 
de diffusion voisine de la surface et un autre plus grand en profon- 
deur. 

. Pour pouvoir interpréter ces résultats Redington a déterminé 
la mobilité des ions baryum dans BaO; ces déterminations n'ont 
été possibles qu’à 550 °C, car aux températures plus élevées les 
résultats n'étaient pas suffisamment sûrs. La fig. 144 illustre l’in- 
fluence exercée par l'application d’un champ électrique continu 
sur la répartition du Ba dans deux échantillons de BaO (7, 2). Selon 
l’auteur le premier pic que l’on observe sur la courbe est dû aux 
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ions La!4°, produits de transmutation du Ba‘: le second pic doit 
être attribué aux ions baryum. La mobilité était déterminée en 
fixant la position de ce pic et le coefficient de diffusion en mesurant 
sa largeur. En appliquant la relation d’Einstein il a été possible 
de calculer la charge électrique transportée par les ions baryum dif- 
fusant dans la zone superficielle des échantillons: elle est égale 
à 1,7 + 0,3 charges de l'électron. Ces expériences ont fourni les 
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Fig. 143. Répartition du baryum 
dans BaO [27]. 
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Fig. 144. Répartition du baryum 
dans BaO lors de la diffusion dans un 


champ électrique continu pour deux 


1 — aux basses températures, 
cristaux différents (2 et 4) (271. 


températures élevées. 


2 — aux 


résultats suivants: (à 550 °C): D = 1,710"! cm?/s, u = 5,9 X 
X 10719 cm°/V ss. 

Une analyse des résultats obtenus permet de conclure que le 
baryum diffuse dans BaO grâce au déplacement des défauts ponctuels 
tant neutres que chargés. La concentration de ces défauts varie d’une 
manière réversible en fonction de la température et peut être fixée 
par une trempe énergique. Redington admet que les défauts neutres 
sont constitués par des atomes de baryum en positions interstitielles, 
tandis que les lacunes dans le sous-réseau du baryum sont chargées. 
Il faut noter que le baryum radioactif était déposé par évaporation 
sur les cristaux de BaO et ce dépôt se présentait sous forme d’une 
couche mince ne pouvant modifier considérablement la concentra- 
tion des atomes interstitiels. 

L'allure de la variation thermique du coefficient de diffusion 
dans la gamme des hautes températures permet d'établir une rela- 
tion de celle-ci avec l'énergie de formation d’une paire-lacune et 
atome interstitiel. En désignant par A, l'énergie de formation 
d'une telle paire (voir ch. III), par AH, l'énergie d'activation de 
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la migration, le coefficient de diffusion « haute température » peut 
être représenté par l'expression : 


D = D, exp (— ee). 


Conformément aux résultats expérimentaux AH, — 11 + 2,2 eV. 
L'énergie d'activation de la diffusion par interstitiels est égale 


à 0,44 + 0,03 eV, et celle de la diffusion par le mécanisme lacunaire, 
à 0,3 + 0,5 eV. 
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CHAPITRE XII 


LA DIFFUSION DES IMPURETÉS 
DANS LES SOLUTIONS SOLIDES DE SUBSTITION 
FORMÉES PAR LES COMPOSÉS AUIBV 


On accorde actuellement une grande attention aux recherches 
sur les propriétés des solutions solides de substitution formées par 
les semi-conducteurs. L'intérêt que l’on porte aux semi-conducteurs 
de ce genre tient à la possibilité de faire varier les propriétés électri- 
ques, photoélectriques, optiques et autres des matériaux en faisant 
varier leur composition. Cette possibilité de contrôler les propriétés 
physiques présente un grand intérêt pour les applications pratiques 
des semi-conducteurs. Les solutions solides de substitution mutuelle 
que forment deux composés semi-conducteurs et qui se présentent 
sous forme de cristaux de composition homogène, constituent un 
objet intéressant pour étudier la variation du coefficient de diffusion 
en fonction du paramètre du réseau et de la position du niveau de 
Fermi. la structure cristalline restant invariable. 

Dans ce chapitre on expose quelques considérations théoriques 
ainsi que les résultats expérimentaux concernant la diffusion du 
zinc et du cadmium dans des cristaux homogènes des solutions 
solides InAs;_, P, et GaAs:, P,f1]. 


$ 1. Eléments de la théorie de la diffusion des impuretés 
dans des solutions solides de substitution homogènes 


Considérons tout d'abord le cas le plus simple de la diffusion 
dans une solution solide de substitution, qui consiste en une suc- 
cession de sauts d’une particule se déplaçant par le mécanisme 
lacunaire ou le mécanisme interstitiel. Le coefficient de diffusion 
s'exprime dans ce cas par la formule 


D = ya, (XII, 1) 


a représente la longueur du saut de la particule, v la fréquence 
moyenne des sauts, y un facteur dont la valeur dépend de la géo- 
métrie du milieu. 
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Dans une solution solide de substitution homogène A; B, 
(n représente la fraction atomique du constituant B dans la solution 
solide), la variation de sa composition s'accompagne d'une varia- 
tion de la longueur des sauts élémentaires a (paramètre du réseau) 
et de la fréquence moyenne v de ces sauts: c’est la variation de ces 
paramètres qui provoque la variation du coefficient de diffusion D. 
Le coefficient de diffusion D\ 1-18 dans une solution solide homo- 


gène de composition A;-nBr peut s'exprimer par la relation 
D\,_ B = B, — Y (aa + Aan)° (v + Av), (XII,2) 


où Aay et Av, représentent les variations du paramètre du réseau 
et de la fréquence des sauts élémentaires des atomes qui diffusent 
lorsqu'une fraction n des atomes A est remplacée par des atomes B. 
Cela suppose évidemment que lors de la variation de la composition 
la structure du réseau cristallin reste invariable et donc y = const. 
Il est naturel d'admettre que dans une suite ininterrompue des 
solutions solides le paramètre du réseau varie linéairement avec la 
composition. D'autre part, v — v, exp (—AG/RT). où v, est la 
fréquence des oscillations des atomes, AG la variation de l'énergie 
moyenne qu'en première approximation on peut poser comme une 
fonction linéaire de la composition : 


AG,,.,8, = AGA + fn. 
L'expression (XII,2) peut alors être mise sous la forme: 
Da, 8, = € (a + œnÿ exp (—Br) (XIL,3) 
avec 


L'expression (XII,3) montre que dans le cas simple considéré 
la variation du coefficient de diffusion avec la composition de la 
solution solide est une fonction soit uniformément croissante soit 
uniformément décroissante. 

Considérons maintenant le cas d’un mécanisme dissociatif de la 
diffusion lorsque l’impureté se déplace aussi bien par les lacunes 
que par les interstitiels : l’ impureté s'y trouve en des états de charge 
différents, pouvant transiter d’un état à l’autre. Le coefficient de 
diffusion effectif D que l’on détermine par l'expérience est alors 
égal à la somme des coefficients de diffusion des particules se trou- 
vant dans des états différents (D), multipliés par le poids statistique 
ON;/8N de chacun de ces états 


D= D D, +, (XIL,4) 


où est la concentration totale des particules qui diffusent à travers 
une section du cristal perpendiculaire à la direction de la diffusion. 
Les coefficients de diffusion partiels D, des différentes particules 
sont en règle générale différents les uns des autres d’un ou de plu- 
sieurs ordres de grandeur, tandis que les valeurs des rapports AE 
correspondant aux particules dans différents états de charge diffè- 
rent relativement peu. Aussi l'équation (XI1,4) peut s’écrire: 


DeD, St, (XIL,5) 


D, et N,; sont le coefficient de diffusion et la concentration des 
particules se trouvant dans les sites interstitiels. 

Dans le cas le plus général le rapport de la concentration des 
particules chargées diffusant par le mécanisme interstitiel et la 
concentration totale de l’impureté contenue dans un cristal semi- 
conducteur se trouve déterminée par la position du niveau de Fermi 
E >»: 


Ni = ANÿ (Er), (XIT,6) 
E — RE) 


où X est une constante d'équilibre et f (Er) — (1 + exp 
la fonction de répartition de Fermi. 
En portant (XII,6) dans (XI1,5) il vient: 


D=Di| Kf(Er)+f(Er) gt KE SE], (XI) 


où D, — DA, se laisse calculer à l’aide de l’équation (XII,3). 


Ceci montre que dans le cas d’un mécanisme dissociatif de la 
diffusion d'une impureté dans une solution solide de substitution 
le coefficient de diffusion que l’on détermine expérimentalement 
dépend non seulement de la composition de la solution solide, mais 
aussi de la concentration de l’impureté qui diffuse, du niveau du 
potentiel chimique et de la valeur de la constante d'équilibre. 
La solution générale de l’ équation (XI1,7) est extrémement ardue, 
aussi est-il plus utile de procéder à l’étude de deux cas particuliers 
que l’on rencontre fréquemment dans la pratique. 

Cas d'un semi-conducteur intrinsèque. On 
se trouve dans cette situation particulière toutes les fois que la 
diffusion de l’impureté dans une solution solide est effectuée à une 
température suffisamment élevée, que la solubilité de l’impureté 
est limitée et que la concentration des impuretés résiduelles dans 

Er 0 et 2 Ko, 


les cristaux est petite. Dans ce cas on doit avoir 3m ShN 
ce qui fait que l’équation (XII,7) se réduit à la forme : 
D = DiKf (Er) (XIL,8) 
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avec 


TES rie( ») (XIL,9) 
où E, (n) est la largeur de la bande interdite de la solution solide 
ArBn mp (n) et m, (n) les masses effectives des trous et des élec- 
trons. : 


Dans les solutions solides de substitution formées par des semi- 
conducteurs simples (ou des composés semi-conducteurs) dont les 
minimums absolus de la bande de conduction se situent dans les 
mêmes points de la zone de Brillouin, la variation de la largeur 
de la bande interdite £, (n) en fonction de la composition sera mono- 
tone (souvent linéaire). De ce fait, dans le cas du mécanisme disso- 
ciatif de la diffusion des impuretés dans des solutions solides intrin- 
sèques de ce type le coefficient de diffusion sera déterminé par le 
produit de deux fonctions monotones D; (n) et de £k (n), et sera 
donc une fonction monotone de la composition de la solution solide. 
Dans le cas de solutions solides formées par des constituants pour 
lesquels les minimums de la bande de conduction se situent en des 
points différents de la zone de Brillouin, la variation de la largeur 
de la bande interdite en fonction de la composition ne sera pas 
monotone [3]. En conséquence la variation des coefficients de dif- 
fusion en fonction de la composition de la solution solide ne sera 
pas monotone. 

Cas d'unsemi-conducteurextrinsèque. C'est 
le cas où on diffuse une impureté dans une solution solide de semi- 
conducteurs fortement dopée, à une température telle qu'elle con- 
serve encore une conductivité déterminée par l’impureté de dopage. 
Lorsque la concentration de l’impureté diffusée est inférieure à la 
concentration de l’impureté de dopage, on aura re TN 0, Er = 0 
et le coefficient de diffusion pourra être calculé par la formule (XII,8), 

Depuis quelque temps on a commencé à utiliser le procédé de la 
diffusion à concentration constante chaque fois que la répartition 
de la concentration de l’impureté diffusée ne correspond pas à une 
solution de l'équation de Fick [4]. Dans ces conditions le semi-conduc- 
teur présente une conductivité extrinsèque, dont la valeur est déter- 
minée par la solubilité limite de l’impureté diffusée à la température 
de diffusion. Dans ces conditions, la position du niveau de Fermi 
n'est déterminée que par la concentration de l'impureté diffusée 
et le coefficient de diffusion doit être calculé à l’aide de l'équation 
(XII,7). Si l'on connaît les concentrations des porteurs de charge 
(n pour les électrons et p pour les trous) dues à l’impureté que l'on 
diffuse dans la solution solide, les densités des états dans la bande 
de conduction W: (n) et dans la bande de valence Wy (n), la position 
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du niveau de Fermi est donnée par les expressions {5]: 


n (n) — 7= Nc (n) Faye (“ec ) , (XI1,10) 
p(d= Nv (n) Fiy2 (<) (X11,11) 


où F,7 est l'intégrale de Fermi. On peut s'attendre à ce que dans 
le cas d’un mécanisme dissociatif de la diffusion dans une solution 
solide dopée, la variation du coefficient de diffusion en fonction de 
la composition sera ou monotone ou discontinue selon l'allure de la 
variation de la solubilité limite de l’impureté en fonction de la 
composition ; le comportement sera donc analogue à celui que l’on 
observe dans une solution solide à conductivité intrinsèque. 


$ 2. Résultats expérimentaux concernant la diffusion 
des impuretés dans les solutions solides 


Les études de la diffusion dans des solutions solides de substitu- 
tion ont été effectuées en utilisant d’une part des couches épitaxiques 
GaAs;-nPn préparées par déposition en phase gazeuse sur des subs- 
trats en arséniure de gallium, et d'autre part, des monocristaux 
InAs;-nPn préparés par tirage d'un bain fondu. L'homogénéité de 
ces solutions solides a été contrôlée à la microsonde Castaing (équi- 
pement Cameca). 

Pour les études de la diffusion des impuretés dans les solutions 
solides GaAs;-nPn et InAs,_,P, on a utilisé du zinc renfermant 
des atomes de l’isotope radioactif Zn% et du cadmium renfermant 
des atomes de l’isotope radioactif Cd1157, 

Les expériences préliminaires ont montré que la répartition de la 
concentration des atomes Zn et Cd!#" dans les solutions solides 
GaAs;-nPn et InAs;_,P, ne correspondait pas à une répartition 
pouvant être décrite par une erfc, et que le coefficient de diffusion 
était fonction de la concentration de l’impureté. Pour exclure cette 
complication supplémentaire on a utilisé le procédé de la diffusion 
à concentration constante [2, 4]. Les cristaux étaient d'abord unifor- 
mément dopés par diffusion à 900 °C pour GaAs,_4P, et à 800 °C 
pour InAs,_,P, d'une impureté non radioactive (zinc ou cadmium), 
puis on diffusait à la même température l'impureté radioactive. 
Pour les traitements de diffusion les cristaux étaient placés dans 
des ampoules de verre de silice renfermant en plus d'une quantité 
dosée de zinc ou de cadmium une certaine quantité de cristaux pul- 
verisés de même composition; les ampoules étaient évacuées 
(1-10 mm Hg), puis scellées. La répartition du Zn% ou de 
Cdi" dans les cristaux était déterminée par la méthode usuelle de 
mesure de la radioactivité y des couches successives prélevées sur 
les cristaux diffusés. 
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Les fig. 145 et 146 représentent les courbes de la répartition du 
zinc et du cadmium dans des cristaux homogènes de InAs,_nP; 
de six compositions différentes (n — 0; 0,1; 0,2; 0,3; 0,5; et 1,0) 
après diffusion à concentration constante. Toutes ces courbes se 


Fi Be 145. Courbes de répartition de 
Zn%® dans InAs;_,P, dans le procédé 
à concentration constante. 


T «= 600 °C, t == 10 mn, n: 1 — 0 I(InAs), 
2— 0,1, 3 — 0,2, 4 — 1,0 (InP). 


0 100 200 300 
ZT, M 
laissent décrire par une erfc qui est une solution de l'équation de 
Fick dans le cas d'une diffusion à partir d'une source constante. 


Les coefficients de diffusion déduits des courbes des fig. 145 et 146 
sont représentés pour les différents alliages sur la fig. 147. On peut 


a 5 V 


ÿ 100 200 309 400 500 U 100 200 300 «00 
T, M ZT, M 


Fig. 146. Répartition du cadmium dans InAs,_,P, pour n = 0 (7), 0,3 (2), 
1,0 (3) (a) et 0,1 (4), 0,2 (5), 0 5 (6) (b). 


constater que les coefficients de diffusion du zinc et du cadmium 
diminuent linéairement en fonction de la composition de l’alliage 
InAsi-nPn- 

Les courbes de répartition correspondant à une diffusion à con- 
centration constante dans les alliages GaAs,_,P, correspondent égale- 
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ment à une erfc (fig. 148). Les fig. 149 et 150 représentent respective- 
ment les variations de la concentration superficielle et des coefficients 
de diffusion en fonction de la composition des alliages GaAs;-nPn ; 
ces valeurs se laissent déterminer à l’aide des données expérimen- 


5 
2 
» 10"? 
Î 
Ë 5 
> 2 
2 4 J 
18 
10 5 


0 50 100 150 
T 9, M" 


Fig. 147. Variation du coefficient Fig. 148. Courbes de répartition du 
de d'ffusion du zinc (1), du cadmium Zn‘ dans GaAs,_,P, dans la méthode 
(2), de la largeur de la bande inter- de diffusion à concentration constante. 
dite E,y (3) et du paramètre du réseau T = 900 °C, t — 20 mn,n: 1 — 0 (GaAs), 
a (4) en fonction de la composition 2—0,35, 3—0,38, #4 — 0,45, 5 — 0,7, 
des solutions solides InAs,_,P, (T7 = 6 — 1,0 (Gap). 

800 °C). 


tales de la fig. 148. On constate que de même que pour les alliages 
InAs;_1Ph, ces grandeurs diminuent lorsque la teneur en phosphore 
augmente (fig. 150). 

Cependant à la différence de ce que l’on observe dans les alliages 
InAs;-nPn, dans les alliages GaAs,;_,P, on remarque sur les courbes 
lg D en fonction de la composition une cassure pour n Æ# 0,4. 

Nous avons indiqué ci-dessus que dans le cas d’un mécanisme 
dissociatif la variation monotone ou non monotone du coefficient 
de diffusion en fonction de la composition de l’alliage se trouve 
déterminée par la manière dont se déplace le niveau de Fermi en 
fonction de la composition de l’alliage à la température à laquelle 
est réalisée la diffusion (voir (XII,7)). Dans les conditions où la 
conductivité est intrinsèque, la variation du niveau de Fermi en 
fonction de la composition des alliages est déterminée essentielle- 
ment par la largeur de leurs bandes interdites (voir (XII,9)). Les 
minimums absolus de la bande de conduction de InAs et de InP 
se trouvent en un même point de la zone de Brillouin et de ce fait 
la largeur de la bande interdite de leurs solutions solides croît en 
fonction de la teneur en phosphore suivant une loi linéaire [3]. 
L'expérience montre que Ig D varie suivant une loi linéaire en 
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fonction de la composition des alliages, ce qui fournit une confirma- 
tion qualitative de la théorie exposée ci-dessus (voir (XII,8)). 
Les minimums absolus de la bande de conduction de GaAs et de 
GaP se trouvent en des points différents de la zone de Brillouin [3] 
et de ce fait on observe sur le graphique représentant la variation 
de la largeur de la bande interdite en fonction de la composition 
une cassure pour n Æ 0,4 [6]. On observe également une cassure 


m'? 
0 0.2 04 0,6 08 1,0 
Ga AS 7 Gal 


Fig. 149. Solubilité du Zn Fig. 150. Varistion du coefficient de dif- 
dans GaAs;_nP;. fusion du zinc (7), de la largeur de la bande 
T = 900 C. interdite E, (2) et du paramètre du réseau 
a (3) en fonction de la composition des solu- 
tions solides GaAs,_,P,. 
T = 900 °C. 


pour le même point sur le graphique représentant ]g D en fonction 
de la composition. Or comme la variation non monotone du coeffi- 
cient de diffusion en fonction de la composition est déterminée par 


le terme Ar de l'équation (XI1I,5), il est utile de trouver 
l'expression explicite de AE en fonction de n, et donc en fonction 


de la position du niveau de Fermi. En utilisant l'équation (XI1I,6) 
et les résultats publiés dans la référence [5] on peut exprimer la 
concentration des ions de zinc positifs en termes de la concentration 
totale des particules de zinc et de la position du niveau de Fermi * 


N,= KN PE u D, (XII,12) 
1 ++ exp (È—Ea) 
* Lorsque la concentration du zinc est importante il diffuse dans le GaAs 


(et vraisemblablement dans le GaP) sous forme d’ions positifs [7]. On peut donc 


admettre que dans les solutions solides GaAs,_,Pn le zinc migre également sous 
forme d'ions positifs. 
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= » Ea = Es sont les niveaux réduits donneurs et accep- 
teurs des particules de zinc È — TE, le niveau réduit de Fermi. 
On tire alors de l’équation (XII,12) 


où £Eq — 


Ni _k exp (—Ee4—Ë) x 


0 14+exp—e) 


æÆ 1  exp(E—e,) 
Ci qu 1 xPE—Ee) }| (XI1,13) 
| Fin F | 2 1+— exp (Ë—8a) 


IN: (Er) en fonction de 


la composition des solutions solides GaAs,_4P, il est indispensable 
de connaître la variation de la position du niveau de Fermi en 
fonction de la composition de ces solutions solides. Cette dernière 


Pour pourvoir calculer la variation de 


2 
. 17° 
ÿ 
Fig. 151. Variation de 1 ,9M en NE H 
8- ‘ K ôN S|S 10 
fonction de la composition GaAs,._nPn, “lx 5 
calculée par l’équation (XIIT,13). L 
2 
4 
5 
ÿ 0,5 7,0 
Ca As 7 çaPp 


relation peut être tirée de l'équation (XII,11) en utilisant les 
données expérimentales concernant la variation de la concentration 
du zinc en fonction de la composition des cristaux utilisés (fig. 149). 
Si l'on pose alors e, & 0 et e&; & e, l'application de la formu- 
le (XI1,13) permet de déterminer les valeurs de au en fonction 
de la composition. Les résultats que nous avons obtenus en procédant 
de cette manière sont représentés sur la fig. 151. La comparaison 


des résultats du calcul de Zn et de la relation expérimentale 


D (n) représentée sur la fig. 150 montre que les deux courbes pré- 
sentent un changement de pente pour n = 0,4. 
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Nous n'avons pas réussi à calculer les valeurs absolues des coef- 
ficients de diffusion D, car nous ne disposions pas de valeurs des 
coefficients de diffusion interstitiels D;. On ne peut donc que postu- 
ler qu'à mesure que croît la teneur en phosphore des solutions solides 
InAs;_-nPn et GaAs,_,P,, le paramètre du réseau décroissant, la 
valeur du coefficient de diffusion interstitiel D; doit décroitre 
(voir fig. 147 et 150). 


COMPLEMENT AU CHAPITRE XII 


Au cours de ces dernières années ont été publiés les résultats 
des études de la diffusion du zinc dans les solutions solides 
Al,Ga,_.As et In, Ga,_.As, obtenues sous forme de couches épita- 
xiques produites par le procédé de l’épitaxie en phase liquide sur 
des substrats en GaAs [8, 9]. 

Dans l’étude [8] en utilisant le procédé des atomes marqués radio- 
actifs, on a déterminé les paramètres de la diffusion et la limite de 
solubilité du zinc dans les solutions solides de substitution 
Al,Ga._.As (0,4 < x <<1,0). Il a été établi qu'à 800 °C le coefficient 
effectif de la diffusion Der et la solubilité NW, du zinc diminuent 
à mesure que l'on fait croître x. Sur le graphique représentant 1g D — 
— f(x) et Ig N, = f (x) on observe un brusque changement de pente 
pour une teneur x d'aluminium égale à 0,4 du même type que l’on 
avait observé antérieurement pour le système GaAs — GaP. D'autre 
part, les expériences de transport des ions dans un champ électrique 
appliqué ont montré qu'à 800 °C le zinc se déplace sous forme d’ions 
positifs portant une charge efficace q = + (1,5 + 0,5)e. Entre 
650 °C et 950 °C l'énergie d'activation de la diffusion du zinc dans 
Al,.Ga,_.As (z = 0,3) a été trouvée égale à (2,4 + 0,2) eV, valeur 
légèrement supérieure à celle déterminée dans les substrats en GaAs 
(2,0 + 0,2 eV). 

Lavrichtchev et al. [9] ont déterminé les coefficients de diffu- 
sion du zinc dans les solutions solides In,Ga,_,As (0 < x < 0,2) 
entre 700 et 900 °C. La détermination des coefficients effectifs de 
la diffusion a été effectuée par estimation de la concentration super- 
ficielle du zinc et mesure de la profondeur des jonctions p-7. À mesu- 
re que la teneur en In croît, la profondeur à laquelle se situe la 
jonction p-r augmente, ce qui indique un accroissement du coeffi- 
cient de diffusion du zinc. L'énergie d'activation du zinc dans une 
solution solide où x — 0,18 a été trouvée égale à 1,7 eV. 

Ces données expérimentales témoignent en faveur des concep- 
tions théoriques développées ci-dessus, selon lesquelles les coeffici- 
ents de diffusion et les limites de solubilité des impuretés qui migrent 
à travers le réseau par un mécanisme dissociatif dépendent de la 
variation de la position du niveau de Fermi en fonction de la compo- 
sition des solutions solides de substitution des composés AB. 
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CHAPITRE XIII 


ÉTUDE DE L'INFLUENCE DES CHAMPS ÉLECTRIQUES 
INTERNES ET EXTERNES SUR LA DIFFUSION 
DES IMPURETÉS DANS LES SEMI-CONDUCTEURS 


Nous avons déjà indiqué au ch. IV ($$ 2 et 5) qu'en présence d'un 
champ électrique appliqué ou d'un champ électrique interne créé 
par les inhomogénéités du cristal, à la migration naturelle des ions 
d'impuretés dans les semi-conducteurs se superpose une dérive de 
ces ions dans le champ électrique existant. Une étude des lois auxquel- 
les obéit la dérive des ions permet d'accéder à des données relatives 
à la mobilité et à la valeur des charges électriques des ions, aux 
valeurs de la section efficace de dispersion des électrons par ces 
ions, aux interactions des porteurs de charge avec les particules qui 
diffusent et en outre on peut se faire une idée de la répartition locale 
des potentiels électriques. L'étude de l'influence d'un champ électri- 
que sur la diffusion des impuretés dans un semi-conducteur présente 
donc une grande importance. 


$ 1. Influence d’un champ électrique externe sur la diffusion 
(le transport). Procédés d’étude 


Le procédé d'étude des processus de transport des particules 
dans un champ électrique est relativement simple. On dispose sur 
les faces latérales de deux éprouvettes identiques une mince couche 
de l’impureté, puis on dispose ces deux éprouvettes bout à bout 
en les serrant l’une contre l’autre entre deux électrodes par lesquelles 
on fait passer un courant continu, qui assure simultanément l’échauf- 
fement des éprouvettes et la création d'un champ électrique (procédé 
de la source locale) (fig. 152). En déterminant ensuite la répartition 
de l'impureté et les paramètres intégraux du transport on calcule 
la mobilité z des ions, le coefficient de diffusion D et à l’aide de 
la relation d'Einstein la charge des ions qg [11]. 

Le rapport de la mobilité au coefficient de diffusion peut être 
déterminé par la relation 


(XIII, 1) 


ou encore [1, 5l 


u _ 1 jn AQ 

5 = Fi In RQ? (XIIT,2) 
N; (x) et N_(x) représentant les concentrations de l'impureté 
dans les éprouvettes anodique et cathodique: £E. l'intensité du 
champ électrique, /, l'épaisseur de l'éprouvette; AQ, et AQ_ sont 


Fig. 152. Schéma de la disposition des éprouvettes dans les expériences de 
transport dans un champ électrique. 
1 — couche d’impureté, 2 — cristal pur; 3 — cristal saturé d’impuretés. 


les quantités d’'impureté déposées sur les interfaces anodique et 


cathodique. 
La mobilité se laisse déterminer par la formule citée dans [1]: 
_ Q.—0Q- 
UE ENS ? (XIIL, 3) 


où @, et Q_ représentent les quantités totales de l’impureté qui 
se sont déplacées dans les éprouvettes anodique et cathodique: 
t, la durée du passage du courant, donc la durée du transport ; ,, 
la concentration d'impureté dans le plan x — O0 (on admet que 
N, = const, donc que la source est constante). Connaïissant x et 
u/D il devient facile de calculer le coefficient de diffusion D. Les 
équations données ci-dessus ne sont valables que pour W ({,t) — © 
Lrmpureté est complètement bloquée à l'interface avec l’électro- 
de [1])). 

Dans le cas où lors d’un transport d'ions il se forme une jonction 
p-n, la mobilité peut être calculée à l’aide de l’équation suivante 
(en supposant que la couche est infiniment mince [{l): 

ô-—6, 


UE 


(XIIT,4) 
et ô_ et Ô. sont les profondeurs auxquelles se situent les jonctions 
p-n dans l’éprouvette cathodique et l’éprouvette anodiqueé. 


$ 2. Résultats des études expérimentales du transport 
et l’effet d'entraînement dans les semi-conducteurs 


Certains résultats des études expérimentales concernant l’in- 
fluence d'un champ électrique continu sur la diffusion des impuretés 
dans les semi-conducteurs ont été déjà présentés dans les chapitres. 
V et VI. 
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Les premières publications concernaient l'influence d’un champ 
électrique continu sur la diffusion du cuivre dans le germanium 
[8, 9]. Il a été démontré que le cuivre, de même que les accepteurs 
thermiques existe dans le germanium sous la forme d'ions positifs. 

L'effet d'entraînement des ions par les électrons (la théorie de 
cet effet a été exposée au $ 5, du ch. IV) dans les semi-conducteurs 
a été observé pour la première fois lors d'une étude du transport 
de l'or dans le silicium [2]. Il a été démontré qu'entre 1075 et 
1280 °C l'or migre principalement vers la cathode, mais au-dessus 
de 1280 °C on observe une inversion du sens du transport et les 


Fig. 153. Mobilité effective de l'or et dans 
le silicium. 


Croix — résultats obtenus par la méthode radio- 
active de l'or: points — résultats obtenus par la 
jonction p-n. | 


particules d'or migrent vers l’anode (voir $ 7, ch. VI). L’allure de 
la variation thermique de la mobilité effective des ions d’or dans 
le silicium obtenue par l'expérience (fig. 153) est conforme aux 
résultats que fournit l'équation (IV, 93). 

L'argent se déplace dans le silicium échauffé à 1280-1350 °C 
vers la cathode [3]. . | 

* L'influence d’un champ électrique externe sur la diffusion du 

zinc dans le silicium a fait l’objet d'une étude réalisée par Malkovitch 
et Alimbarachvili [4]. Ces auteurs ont montré qu'entre 980 °C et 
4270 °C le zinc se déplace dans le réseau du silicium sous forme 
d’ions positifs bivalents et qu’à ces températures on ne constate aucun 
effet d'entraînement des ions zinc par les électrons. Aux températu- 
res supérieures à 1270 °C. où l'effet d'entraînement devrait se mani- 
fester, aucune mesure n’a été effectuée. 

L'étude du transport du cuivre dans le silicium, due à Gallagher 
[5] a montré qu'aux environs de 1100 °C le cuivre se déplace sous 
forme d'ions positifs. Le dispositif expérimental utilisé par Gallagher 
est représenté sur la fig. 67. La source de cuivre radioactif Cuft 
est disposée entre deux éprouvettes de silicium bloquées entre des 
électrodes en molybdène. Les faces des éprouvettes se trouvant 
en contact avec les électrodes étaient recouvertes d'une couche d'or 
ou d’étain, afin d'y fixer le cuivre diffusé. On utilisait également 
des plaques supplémentaires en silicium que l’on disposait entre 
les électrodes et les éprouvettes afin d'y rendre plus uniforme la 
répartition de la température et du champ électrique. Les résultats 
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obtenus sont indiqués dans le tableau 21. On constate que le cuivre 
se déplace dans le réseau du silicium sous forme d'ions positifs 
portant une charge q Æ + 1. 

Le transport dans un champ électrique du manganèse, du fer, 
du cobalt et du nickel dans les cristaux de silicium a été étudié 
par Bakhadyrkhanov qui utilisait les isotopes radioactifs de ces 
éléments [6]. Il a été montré qu'au-dessous de 950 °C le manganèse 
migre vers la cathode, tandis qu'au-dessus de 1000 °C on observe 
une inversion du sens du transport. La charge des ions manganèse 
estimée à l’aide des résultats expérimentaux est positive et égale 
à +1 au-dessous de 900 °C, mais au-dessus de 1000 °C elle est néga- 
tive et sa valeur croît à mesure que s'élève la température depuis 0 
(à 1000 °C) jusqu'à —3,2 à 1280 °C. 

La variation de la valeur efficace de la charge des ions manga- 
nèse avec la température que fournit l'expérience se trouve en bon 
accord avec les calculs basés sur la théorie de l'entraînement des 
ions par les électrons. La valeur de la section efficace ©; de diffusion 
des électrons par les ions manganèse tirée des expériences du trans- 
port dans un champ électrique est de l’ordre de 10-11 cm. 

L'influence du champ électrique sur la diffusion du fer dans le 
silicium a été étudiée entre 800 et 1250 °C. Aux températures infé- 
rieures à 1000 °C le fer se déplace surtout vers la cathode, tandis 
qu'aux températures supérieures à 1000 °C, il se déplace vers l’anode. 

Ces résultats confirment la conception selon laquelle le manga- 
nèse et le fer se déplacent dans le réseau du silicium en empruntant 
principalement les positions interstitielles sous forme d'ions Mn* 
et Fe*. 

A la différence du fer et du manganèse, le cobalt et le nickel 
se déplacent vers l’anode dans tout l'intervalle des températures 
utilisées (800 -- 1250 °C); cela tient à l'effet d'entraînement des 
atomes Co° et Pi° par les électrons. Ce résultat est conforme à ceux 
qui ont été obtenus dans l’étude [6] consacrée à l'étude de l’influence 
de ces éléments sur les propriétés électriques du silicium. ainsi 
qu'à la détermination de l’état dans lequel se trouve le cobalt dans 
le réseau du silicium par étude de l'effet Messbauer ; ces études ont 
permis de conclure que le cobalt se trouve dans les sites interstitiels 
du réseau du silicium à l’état d’atomes neutres. 

Dans une étude déjà ancienne [7] on a utilisé la méthode autora- 
diographique pour étudier l'influence d’un champ électrique continu 
sur la diffusion de l’indium et de l’antimoine dans le germanium. 
Il a été établi qu'aux basses températures (300 -- 600 °C) le sens 
du transport de l’indium correspond à son caractère d'’accepteur, 
et le sens du transport de l’antimoine à son caractère de donneur. 
Cependant aux plus hautes températures (600 - 800 °C) on observe 
une inversion du sens du transport de l’indium et de l’antimoine: 
l’indium migre vers la cathode et l’antimoine vers l’anode. L'inver- 
sion du sens du transport que l’on a enregistrée dans ces expériences 
ne se laisse pas interpréter par l’entraînement des ions par les élec- 
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trons, puisqu'aux températures suffisamment élevées où le germa- 
nium présente une conductivité intrinsèque, l'effet d'entraînement 
des ions négatifs d'indium et des ions positifs d'antimoine devrait 
donner lieu à un transport de ces deux types d'ions vers l’anode. 
Ainsi les résultats de cette étude du transport aux hautes températu- 
res de l’indium et de l’antimoine dans le réseau du germanium 
nécessitent des études expérimentales supplémentaires. 

Miller [30] a suggéré une méthode originale de détermination de 

‘état de charge des ions d’impuretés dans les semi-conducteurs. 
Cette méthode est basée sur l'étude du transport dans le champ 
transversal de Hall. Cependant les résultats expérimentaux 
qu'il présente concernant la détermination de la charge du fer dans 
le germanium et du carbone dans le fer « sont sujets à caution, du 
fait que les intensités du courant et du champ magnétique qu'il 
a utilisées sont nettement trop faibles pour créer dans un cristal 
une intensité suffisante du champ électrique. 

Jidkov et Lachkarev [9] ont montré que dans le germanium 
à 845 °C les accepteurs thermiques portent une charge positive dont 
la valeur est proche de la charge de l'électron. 

Entre 760 et 830 °C l'argent se déplace dans le réseau du germa- 
nium en empruntant les sites interstitiels et porte une charge voisine 
de +1 [10]. 

Ibraguimoy et al. [11. 12] lors d'une étude de l'influence du 
champ électrique sur la diffusion du thallium dans le germanium 
et le tellure ont observé un effet d'entraînement. Dans le germanium 
à toutes les températures utilisées (800 = 910 °C) le thallium est 
transporté vers l'anode. Les valeurs expérimentales anormalement 
grandes des charges effectives du thallium (—12 à 800 °C et —100 
à 910 °C) doivent être attribuées à l'existence d’un effet d’entraîne- 
ment des ions négatifs par les électrons libres. L'étude du transport 
du thallium dans le réseau du tellure entre 360 et 430 °C a démontré 
que les ions thallium sont entraînés par des trous [12]. 

L'étude du transport du thallium dans du sélénium polycristal- 
lin entre 100 et 215 °C a montré que le T1 diffuse à l’état d’ion T1* 
[13]. Le calcul montre que l'effet d'entraînement est dans ce cas 
négligeable. 

Nous avons procédé à une étude du transport dans un champ 
électrique externe du cuivre, des accepteurs thermiques, du lithium, 
du zinc et du cadmium dans l’arséniure de gallium [141]. 

Le transport par le champ électrique du cuivre radioactif dans 
du GaAs de type n (n — 2-1017 cm) a été effectué à des températu- 
res comprises entre 820 et 1000 °C. L'analyse des courbes de la 
répartition du cuivre dans les éprouvettes anodique et cathodique 
a permis de calculer la mobilité et la charge q dont les valeurs sont 
consignées dans le tableau 41. On peut constater que la charge des 
ions cuivre que l'on détermine expérimentalement est inférieure 
à 1 et qu'entre 820 et 1000 °C la valeur de la charge décroît de la 
valeur 0,6 jusqu'à +0,3. La valeur de la charge efficace calculée 
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Tableau 41 


T, °C 1,5 Tee | dert | , mm DSn mm C;n*1013, cm? 
820 | 720 0,98 0,6 3,04 1,00 8,9 
850 | 1020 4,9 — 4,05 0,40 — 
930 135 7,4 0,4 1,60 0,70 1,4 
950 | 480 9,9 0,4 3,66 1,33 1,3 
1000 | 660 8,9 0,3 3,85 1,00 1,1 


par application de la formule (1V,92) s'avère égale à gerr Æ 0,9 
à 4000 °C, ce qui est proche de la valeur expérimentale 0,3. En re- 
marquant que pour calculer la charge effective nous avons adopté 
une valeur approximative de la section efficace de diffusion des 
électrons par les ions, on ne peut s'attendre à un meilleur accord 
avec l'expérience. On peut cependant utiliser les valeurs expérimen- 
tales de qerr pour obtenir une évaluation de la valeur de 6;, figurant 
dans l'équation (1V,92). Ces valeurs de 0, tirées des résultats 
expérimentaux sont données dans la dernière colonne du tableau 41. 

L'étude du transport du cuivre Cuf* dans des cristaux de GaAs 
de type p fortement dopés (jusqu'à — 5-10'# cm *) a montré que 
le cuivre s’y déplace de même que dans le GaAs de type n, sous 
forme d'ions positifs. Cependant à la différence de ce dernier cas, 
la charge des ions que l’on détermine dans le GaAs de type p est 
peu différente de l'unité (+1,1 à 830 °C et +0,94 à 870 °C). Lors 
du transport du cuivre dans des cristaux de GaÂs de type x on 
pouvait négliger l'effet d'entraînement des ions par les trous vers 
la cathode, puisque la longueur du libre parcours des trous est bien 
plus petite que celle des électrons. Dans le cas des cristaux de GaAs 
de type p fortement dopés (où la concentration des trous est plus 
grande que la concentration des électrons intrinsèques à la tempéra- 
ture de l'expérience), on doit tenir compte non seulement de l'effet 
d'entraînement des atomes de cuivre par les électrons, mais égale- 
ment de leur entraînement par les trous. Le calcul montre que dans 
nos études du transport dans des cristaux de GaAs de type p on 
doit avoir nl,O;n Æ PlpOip, et donc Gert = 1. 

Nous avons déjà indiqué au ch. VIII que les traitements thermi- 
ques aux températures élevées du GaAs de type z donnent lieu 
à une inversion du type de conductivité. On suppose que cette con- 
version thermique serait due à l'incorporation dans le cristal d’une 
impureté provenant du milieu extérieur et douée d’une grande 
vitesse de diffusion. Dans une étude [14] on s’est fixé pour tâche 
de déterminer la vitesse de diffusion et la charge de l’impureté 
provoquant la conversion thermique. A ces fins on a effectué les 
expériences suivantes. Un cristal de GaAs qui a été préalablement 
soumis à la conversion thermique à 1090 °C (p — 2:-10!6 cm”° et 
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o = 0,48 ohm !.cm'!) était disposé entre deux cristaux de GaAs 
de type n (n — 1,2-10! cm$, o = 7,7 ohm !-cm"!) et on y étudiait 
l'effet de transport dans un champ électrique. Après ce traitement 
on mesurait sur ces cristaux l'effet Hall et la conductivité électri- 
que : on constata que le cristal qui se trouvait du côté de l'anode 
conserva son type de conductivité électronique, mais sa résistivité 
augmenta considérablement : le cristal qui avait préalablement subi 
une conversion thermique recouvra du fait du transport sa conducti- 
vité de type nr (n — 5,4-1015 cm”#, o — 320 ohm ‘-cm”!); le cristal 
cathodique, lui, devient de type p (p = 1,7-1016 cm'*, © — 
— 0,38 ohm”!-cm '). Ces expériences ont donc permis de démontrer 
que la majeure partie des accepteurs thermiques incorporés dans le 
cristal central est passée dans le cristal cathodique, ce qui signifie 
que dans le GaAs les accepteurs thermiques se déplacent sous forme 
d'ions positifs. Ces expériences ont été effectuées à différentes tem- 
pératures et pendant des durées diverses et ont toutes confirmé le 
résultat concernant le signe de la charge portée par les accepteurs 
thermiques. Une estimation de la mobilité et du coefficient de dif- 
fusion de ces accepteurs a fourni des valeurs proches de celles qui 
ont été déterminées pour le cuivre dans le GaAs. Ceci donne corps 
à l'hypothèse selon laquelle la conversion thermique du GaAs serait 
due à la diffusion du cuivre. Il a été également établi que l’on peut 
extraire le cuivre des cristaux de GaAs ayant subi une conversion 
thermique en le chauffant dans un champ électrique. Un effet analo- 
gue a été observé lors de l'étude du transport dans un champ électri- 
que des accepteurs thermiques introduits dans le germanium [9]. 

Le lithium se comporte à 740 -— 980 °C dans le GaAs comme le 
fait le cuivre, c'est-à-dire qu'il s’y déplace à l’état d'ions positifs [14]. 
Dans cette gamme des températures la mobilité des ions lithium 
croît depuis 1,6-10"5 jusqu’à 9,4-1075 cm°/V:s. Dans l'étude [14] 
on a calculé les valeurs de la charge portée par les ions lithium en 
utilisant les valeurs expérimentales de la mobilité et les valeurs 
du coefficient tirées de [15] que l’on extrapolait aux hautes tempé- 
ratures. On a trouvé qu'entre 740 et 980 °C la charge effective des 
ions lithium était comprise entre +0,3 et 0,2. 

Les éléments du groupe IT, le zinc et le cadmium migrent dans 
le GaAs sous forme d'ions positifs. À mesure que la température 
s'élève jusqu'à 980 °C la mobilité des ions zinc croît conformément 
à la relation d'Einstein (fig. 154) [28]. Au-dessus de 980 °C les 
valeurs expérimentales de la mobilité commencent à décroître. 
Cette diminution de la mobilité effective des ions zinc est due à leur 
“entraînement par les électrons. 

La fig. 154 montre que les valeurs expérimentales correspondent 
assez bien à l’allure des courbes théoriques, calculées en se basant 
sur la théorie de Fix (voir $ 5, ch. IV). Dans les cristaux de GaAs 
de type p non intentionnellement dopés, le zinc migre à 650 °C 
sous forme d'ions positifs portant une charge effective voisine de 


+1 [29]. 
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Dans l’arséniure d’indium de type p fortement dopé (jusqu'à 
5-10! cm'°) aux températures inférieures à 660 °C le zinc migre 
vers la cathode en transportant une charge +2e. Au-dessus de 660 °C 
la charge effective du zinc diminue (jusqu’à +1,8e à 760 °C). La 
fig. 155 représente la variation thermique de la mobilité des ions 
Zn dans l'arséniure d’indium [16]. 

L'argent migre dans le réseau de InAs sous forme d'ions positifs 
[17}, mais on n'’observe aucun effet notable d'entraînement des 
particules d'argent par les électrons. Il est probable que cela tienne 
à la faible section efficace de diffusion des électrons des ions argent. 

Dans l'étude {18] on a étudié le transport dans un champ électri- 
que des radioisotopes Cu, Ag!10, Aui%8 dans des monocristaux de 
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Fig. 154. Mobilité effective des Fig. 155. Mobilité des ions du 
ions du zinc dans GaAs. zinc dans InAs. 
1 — calcui par la formule d’Einstein, Ligne en trait plein — calcul par la for- 
2 — en tenant compte de l'effet d’en- mule d‘'Einstein, ligne en trait pointil- 
trafnement des ions par les électrons, lé — en tenant compte de l'effet d'en- 
points — résultats expérimentaux. traîinement des ions par les électrons et 
les trous, points T sultats cxpérimen- 
aux. 


Bi.Te:, le long d’un axe parallèle au plan de clivage. Lorsque la 
densité du courant est faible (150 A/cm°) tous les ions d'impureté 
migrent vers la cathode et cela dans toute la gamme des températures 
utilisées (92 à 400 °C). Lorsqu'on fait croître la densité de courant 
jusqu’à 250 A/cm°, on observe qu’à partir de 310 °C environ il se 
produit une inversion du sens de transport. A 400 °C toutes les 
impuretés utilisées (Cu, Ag, Au) migrent de préférence vers l’anode. 
Les auteurs de l’étude [18] interprètent ces résultats en postulant 
que les ions sont entraînés vers l’anode par les électrons. Cette inter- 
prétation correspond bien à l’allure de la variation thermique de la 
conductivité du Bi,Te, de type p. La température d’inversion du 
sens de transport se situe au-dessus de la température où s’instaure 
la conductivité intrinsèque du Bi,Te, (150 — 250 °C). Donc, lors- 
qu'on fait croître la température et la densité du courant, les élec- 
trons dont la mobilité est deux fois plus grande que celle des trous 
commencent à jouer un rôle prépondérant dans l'effet d'entraine- 
ment. Les auteurs précités estiment qu'aux basses températures 
et à de faibles densités du courant les particules qui diffusent se 
déplacent sous forme d’ions positifs le long des interstitiels Ter — 
Ter. À mesure que la température croît, la mobilité et la concentra- 
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tion des ions se trouvant dans les positions interstitielles Bi — Terr 
augmentent, puisque c'est là que les ions subissent le plus intensé- 
ment l'effet d'entraînement par les électrons. 

Aux températures élevées l'effet d'entraînement des ions par 
les électrons prédomine et les ions d'impureté (Cu, Ag, Au) se dépla- 
cent à l'encontre du champ appliqué, donc vers l’anode. 


$ 3. Influence des champs électriques internes 
sur les processus de diffusion 


La grande majorité des études consacrées à l'influence des champs 
électriques internes créés par une répartition non homogène de 
l'’impureté de dopage a été effectuée sur le germanium et le silicium. 

Dans les études [19, 20] on a déterminé la diffusion de l’anti- 
moine dans du germanium dopé d'une manière inhomogène. Le 
procédé d’étude utilisé était le suivant. 

Lors d'une opération de diffusion préalable on introduit dans 
un cristal de germanium un accepteur (Al, Ga, In) caractérisé par 
une faible vitesse de diffusion; dans une couche superficielle on 
créait ainsi une répartition non homogène de l’accepteur, dont le 
gradient de concentration était dirigé soit vers l’intérieur du cristal, 
soit au contraire vers la surface. La répartition non homogène de 
l'accepteur donne naissance à un champ électrique interne, et on 
procédait alors à l'étude de la diffusion de l’antimoine. Le gradient 
de concentration de l’antimoine est toujours dirigé de la surface 
vers l'intérieur du cristal. 

On étudiait parallèlement la diffusion de l’antimoine dans des 
cristaux de germanium dopés d’une manière homogène. La profon- 
deur de diffusion de l’antimoine dans les cristaux non homogènes 
était déterminée par mesure de la profondeur à laquelle se formait 
une jonction p-n. 

La figure 156 représente la variation thermique du coefficient 
de diffusion de l’antimoine entre 720 et 900 °C déterminée dans des 
cristaux de germanium inhomogènes et homogènes. L'inhomogénéité 
des cristaux avait été créée par l'incorporation d'aluminium. La 
courbe 2 représente la variation thermique de D dans les cristaux 
de référence, la courbe 3 la variation thermique de Der dans les 
cristaux inhomogènes, dans lesquels le gradient de concentration 
de l'aluminium dans la couche superficielle des cristaux est dirigé 
de leur surface vers l’intérieur et le champ interne y est donc dirigé 
de l’intérieur vers la surface et s'oppose donc à la pénétration des 
ions positifs d’antimoine. La courbe 7 représente la variation thermi- 
que de Dr dans les cristaux où le gradient de la concentration de 
l'impureté de dopage est dirigé de l'intérieur vers la surface et le 
champ interne résultant, de l'extérieur vers l’intérieur du cristal, 
en accélérant la migration des ions d’antimoine. La fig. 156 montre 
qu'une différence particulièrement notable des valeurs de D s'observe 
aux températures relativement basses (720 °C), où Der /D &5. 
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À mesure que la température s'élève et que nr; augmente, la valeur 
du coefficient effectif de la diffusion de l’antimoine dans les cristaux 
inhomogènes se rapproche de celles de D relevées sur les cristaux 
de référence, ce qui confirme la théorie de Zaromba (voir $ 2, ch. IV). 

Des résultats analogues ont été obtenus lors d’une étude de la 
diffusion de l’antimoine dans des cristaux de germanium rendus 
inhomogènes par une répartition non homogène de l’indium ou du 


Fig. 156. Variation thermique du coef- 
ficient de diffusion de l’antimoine dans 
le germanium. 


1 ct 3 — éprouvettes avec gradient de concen- 
tration de Sb ct Al dirigé dans le même sens ct 
en sens contraire, 2 — éprouvettes de référence. 


0,8 0,3 1,0 
T'!.10°xT! 
gallium [19]. On est également arrivé à des résultats semblables 
dans une étude de la diffusion du gallium dans des cristaux inhomo- 
gènes de silicium [21]. 

A la différence des procédés d'interprétation des résultats expé- 
rimentaux utilisés dans les études [19-21], Vaskine, Pavlov, Ouskov, 
Chirobokov et Métrikine [22-24] ont utilisé pour la détermination 
du coefficient de diffusion la méthode de juxtaposition de la courbe 
de répartition expérimentale aux courbes théoriques de la répartition 
de la concentration de l’impureté diffusée obtenues par solution 
simultanée approchée des équations de diffusion et de l'équation 
de Poisson. Dans l’étude [22] la répartition de la concentration de 
l'’impureté résultant d'une diffusion en présence d’un champ électri- 
que interne créé par une répartition non homogène d'une impureté 
de dopage avait été calculée à l’aide de la relation : 


erfc x) 


_ erfc(—a 


N(z,t)=No (XIIT,5) 
où « est une grandeur proportionnelle à la valeur moyenne de l'in- 
tensité du champ et dont la valeur dépend aussi de la concentration 
superficielle de l’impureté qui diffuse, du type de conductivité 
et du taux de dopage du semi-conducteur. 

La formule (XIII,5) à été utilisée pour les calculs de la diffu- 
sion de Sb et de In dans le germanium lorsque la concentration 
superficielle de l’impureté est plus grande que la concentration des 
porteurs de charge. 
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Dans l’étude [24] on examine l'influence d’un champ électrique 
interne sur la diffusion simultanée des donneurs et des accepteurs 
et on présente les résultats expérimentaux d’une diffusion simultanée 
de In'‘# et de Sb!? dans le germanium. On démontre que dans ce 
cas également la solution est qualitativement similaire au cas de la 
diffusion d'une seule impureté. Lorsqu'on effectue la diffusion 
simultanée de deux impuretés portant des charges de signes contrai- 
res, les champs électriques que créent ces deux types de particules 
se compensent partiellement. L'influence de l’impureté qui diffuse 
plus lentement sur la diffusion de l’impureté plus rapide est plus 
accentuée que l'effet inverse. La fig. 157 représente les répartitions 
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Fig. 157. Répartition de l’antimoine (a) et de l'’indium (b) dans les cristaux 
étudiés et de référence. 


d = 0,067 ; Lignes en trait plein — courbes de calcul. N,-10-18 cm2: 7 et 4 — 5,1, 2 — 4,9, 
3 6 — 38, 5 — 0. P,-10-%, cm2: 7 et 4 PR 1,6, vu 0,3et6— 18. 5—4,a:4— 0,3, 
5 — 0,4, 6 — 0,1. 


de Sb!?* (a) et de In!!{ (b) relevées dans les cristaux soumis à l’étude 
et dans les cristaux de référence : on constate l'existence de deux 
régions se distinguant nettement par l'allure de la répartition des 
impuretés. Dans la première région où la répartition des ions accep- 
teurs est non homogène (pour x << 10 microns) et où règne un champ 
électrique de freinage de ces ions, on observe une brusque chute 
de la concentration du donneur (antimoine) en fonction de la distance. 
Dans la deuxième région (x >> 10 microns) où la concentration d'in- 
dium est plus petite que la concentration des porteurs de charge 
libres, il n'existe aucun champ électrique et l’antimoine donneur 
diffuse librement. 


$ 4. Influence du champ électrique interne 
d’une hétérojonction sur la diffusion 


Dans un semi-conducteur non homogène dont la composition 
varie le long du lingot, apparaît un champ électrique dû à l’existen- 
ce d’un gradient de la largeur de la bande interdite. Un exemple 
simple d’un semi-conducteur non homogène est fourni par le contact 
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intime de deux semi-conducteurs différents (hétérojonction brusque) 
ou encore par une suite continue de deux semi-conducteurs dans 
un lingot (hétérojonction diffuse). Lorsqu'on fait diffuser dans un 
tel cristal des ions d'impureté, le champ électrique créé par l’hété- 
rojonction exerce une influence notable sur la migration de ces 
ions. D'autre part, comme la composition varie le long du lingot, 
le coefficient de diffusion doit être fonction de la coordonnée D (x). 
Dans ce qui suit on passe en revue certains aspects théoriques de la 
diffusion des impuretés dans une hétérojonction diffuse. 
Considérons l'équation de la diffusion dans un champ électrique 


E (x) lorsque le coefficient de diffusion dépend de la coordonnée 
D (x): 


oN ON 0D cED 0E 0D 
7 =D dr? ++ KT u + (D "dx +E +) N. (XIIL,6) 


Pour calculer la répartition de la concentration de l'impureté 
dans un lingot de composition variable, on doit trouver une solution 
simultanée de l'équation (XI1II1,6) et de l'équation de Poisson: 


D = (Ni Nat pr) (XIII, 7) 


avec des conditions initiales et aux limites convenablement choisies. 
Cependant la solution analytique de ce système présente des diffi- 
cultés, aussi nous contenterons-nous d'en donner quelques solutions 
approchées. Etant donné qu'en règle générale on peut écrire: 


e 0E 0D 0D eED ON ON 
FD H+ER)N<(S+ gr À LE, 


l'équation (XIII,6) peut se mettre en première approximation sous 
la forme suivantes 


ŒN | [ôD , ED \ ôN | 
7 TD Er ++ KT ] 0x" (XTILS) 
Comparant (XIII.S) avec l'équation de la diffusion dans un champ 


électrique dans le cas où le coefficient de diffusion est indépendant 
de la coordonnée : 


NN _n®N ED 9N 
Ta — D et FE (CXIIT,9) 


on peut constater que l'existence d’une variation de D (x) avec 
e e. « se Li] e . 
la coordonnée donne lieu à l'apparition d un terme supplémentaire 


ON 9 . 
en —. D'une manière toute formelle on peut alors poser que la 


variation D (x) contribue à la vitesse de diffusion d'une façon ana- 
logue à l'action d'un champ électrique. 

La fig. 158 représente la variation du potentiel (U = f (x)) 
dans un cristal de composition uniforme et dans un cristal 
non homogène en présence et en l'absence d’un champ électri- 
que externe. L'application d'un champ électrique à un cristal de 
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composition uniforme le long de la coordonnée x donne lieu à une 
variation de la hauteur des barrières de potentiel existant entre 
les atomes voisins, égale à +eÆd/2 (d est la distance interatomique) 
(fig. 158, b). La variation de la hauteur des barrières de potentiel 
fait que les probabilités des transitions des ions dans le sens du 
champ et à l'encontre du champ deviennent différentes et il doit 
apparaître un flux de dérive supplémentaire de particules chargées. 


Us 
Ur 


Fig. 158. Répartition du potentiel d’un cristal homogène (a, b) et d’un cristal 
de composition variable (c, d) sans (a, c) et avec (b, d) champ appliqué. 


La variation de potentiel dans un cristal dont la composition 
varie régulièrement le long de l'axe des x peut étre représentée 
comme une succession de barrières de potentiel dont la hauteur 
croît (ou décroïît) progressivement (fig. 158, c). Dans ces conditions 
les probabilités de transitions des particules dans le sens des x 
positifs et dans le sens contraire ne peuvent être égales et en consé- 
quence il s'établit un flux résultant de particules dans le sens de 
la décroissance de la hauteur des barrières de potentiel. 

Ces considérations montrent qu'aussi bien l'application d’un 
champ électrique à un cristal homogène que l'existence d’une varia- 
tion du coefficient de diffusion en fonction de la coordonnée dans 
un cristal non homogène donnent lieu à l'apparition d'un flux 
directionnel de particules qui diffusent. On peut donc dire que 
de ce point de vue la variation D (x) est analogue à l'action exercée 
par l'application d’un champ électrique. Cependant tandis que dans 
le cas de la diffusion dans un cristal homogène soumis à l'action 
d'un champ électrique externe il s'établit un flux directionnel de 
particules chargées, dans le cas de la diffusion dans un cristal de 
composition variable le flux directionnel comporte aüssi bien des 
particules chargées que des particules neutres. | 

Introduisons la notion d'un champ électrique efficace E*. 
capable de créer un flux directionnel de particules, dont la densité 
serait égale à la densité du flux directionnel déterminé par l'existence 
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d'une variation U (r) de la hauteur des barrières de potentiel dans 
un cristal de composition variable: 


= — —. (XIIT,10} 
En posant que dans un cristal de composition variable le coeffi- 
cient de diffusion peut être caractérisé par l'équation D (x) — 


— D, (x) exp [| — + | on arrive aisément à l'expression suivante 
de l’intensité du champ électrique efficace: 


«__ÀXT d D 
E = (ms). (XIH,11} 


€ 


On voit que le sens du champ Æ£* dépend du signe du gradient 
du coefficient de diffusion. 


$ 5. Diffusion du zinc dans les hétérojonctions diffuses GaP—GaAs 


La première étude expérimentale de la diffusion des impuretés 
dans les hétérojonctions a été réalisée dans nos laboratoires [25]. 
Cette étude a été réalisée en utilisant les hétérojonctions GaP — 
GaAs obtenues en faisant diffuser du phosphore dans des monocristaux 
de GaAs (T — 875 °C, t — 48 heures, p — 50 atm (261): on faisait 
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Fig. 159. Répartition de la concen- Fig. 160. Répartition du zinc 
tration des constituants d’une hétéro- dans une hétérojonction graduelle- 
jonction diffuse GaAs,_,P — GaAs.  GaAsu_7Pn—GaAs (courbe J) et dans: 
1-Ga, 2-A8, 3-P un cristal de GaAs de référence (cour- 
T | e 2). 
T=900 °C, t=20 mn. 

alors diffuser dans ces structures du zinc radioactif Zn‘. Une étude 
aux rayons X a montré qu'après diffusion du phosphore dans un 
monocristal de GaAs il se forme à proximité de sa surface une hétéro- 
jonction diffuse GaAs;_7nPn — GaAs avec 09 > n > 0 (fig. 199). 
La fig. 160 représente l'allure de la répartition du Zn% dans 
l’hétérojonction GaAs,_nP, — GaAs (courbe 1) et dans un cristal 
de référence de GaAs (courbe 2). La comparaison de ces courbes 
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montre que les atomes de zinc pénètrent plus profondément dans 
l'hétérojonction que dans le cristal de référence. Ce résultat ne 
saurait s'interpréter par une variation du coefficient de diffusion 
lorsqu'on passe du GaP au GaAs, puisque celui-ci est plus petit 
dans le phosphure de gallium (voir fig. 150). Une intensification 
de la diffusion dans la structure GaAs,_,P, — GaAs ne peut résulter 
que de l'influence exercée par le champ électrique interne créé 
par le gradient de la largeur de la bande interdite, ainsi que de la 
variation du coefficient de diffusion en fonction de la coordonnée. 
Puisque la largeur de la bande interdite d'une hétérojonction diffuse 
diminue lorsqu'on passe de la surface du cristal à la jonction, le 
champ électrique créé est dirigé dans le mème sens, de sorte que les 
ions positifs soient accélérés par ce champ. Conformément aux 
schémas de la fig. 158 la variation du coefficient de diffusion D (x) 
doit elle aussi apporter sa contribution à la création d’un flux de 
particules de zinc dirigé vers l'intérieur du cristal. Une estimation 
de l'intensité des champs électriques Æ créés par le gradient de 
la largeur de la bande interdite et de la variation du coefficient 
de diffusion en fonction de la coordonnée E* a été entreprise en se 
basant sur les considérations suivantes. Pour pouvoir évaluer l’inten- 
sité du champ électrique Æ de l'hétérojonction on doit connaître 
l'allure de la variation en fonction de l’épaisseur de l’hétérojonction 
du bord de la bande de conduction £Æ. (x) et du bord de la bande 
de valence E, (x). L'étude des caractéristiques des hétérojonctions 
GaP — GaAs abruptes a montré que la discontinuité de la bande 
de conduction détérminée par la différence des énergies d'extraction 
des électrons du GaP et du GaAs (AE. — 0.65 eV) est: plus grande 
que celle de la bande de valence (AE, — 0.15 eV) [27]. Partant de 
là, on a négligé en première approximation la variation de la posi- 
tion du bord de la bande de valence en fonction de la coordonnée 
de l’hétérojonction diffuse GaAs,_nP1—GaAs, ne retenant que la 
variation de la position du bord de la bande de conduction. L'inten- 
sité du champ créé par l’hétérojonction évaluée à l’aide de la relation 


1e (XII1,12) 


a été trouvée égale à 170 V/cm environ. Le calcul de E * à l’aide 
de l'équation (XIII,11) fournit une valeur E* Æ 40 V/cm. Ceci 
montre que l’intensification de la diffusion du Zn est due surtout 
au champ électrique créé par le gradient de la largeur de la bande 
interdite. 

Dans l'étude [25] pour éliminer ou tout au moins réduire l’inten- 
sité du champ interne de l’hétérojonction diffuse on a pris des mesures 
expérimentales spéciales. Les hétérojonctions GaAs,_,P, — GaAs 
ainsi que les cristaux de GaAs utilisés pour référence ont été préala- 
blement saturés par du zinc non radioactif (jusqu’à — 10% cm”), 
puis on y faisait diffuser du Zn‘ radioactif. Dans une hétérojonction 
GaAs;_1Pn — GaAs diffuse dopée à saturation par du zinc, l’inten- 
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sité du champ électrique E doit se trouver fortement réduite du fait 
d'une répartition homogène des trous dans le réseau cristallin. 
Dans ces conditions la diffusion ultérieure du Zn ne doit être 
affectée que par la variation du coefficient de diffusion D (x). 

La fig. 161 représente les courbes de la répartition des atomes 
Zn% dans l’hétérojonction GaAs,_nP1 — GaAs (courbe 1) et dans 
le cristal de GaAs de référence (courbe 2) préalablement dopés au 
zinc. 

On voit que le décalage relatif de ces courbes (Az Ææ 8 microns) 
est plus petit que dans le cas des cristaux non dopés (Ar = 30 mi- 
crons). Ces expériences démontrent clairement que le champ interne 
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is. 161. Répartition du zinc dansune + #" 
hé rojonction graduelle GaAs;i-nPn — 
GaAs (courbe Z) et dans un cristal de 
GaAs de référence (courbe 2), soumis tous 18 
deux à un dopage préalable. 10 ( 
T = 900 °C, t = 20 mn. 
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créé par une hétérojonction diffuse existe effectivement et exerce 
une influence marquée sur la diffusion du zinc. La diffusion du zinc 
dans une solution solide continue GaAs,_,P, est affectée par la 
variation du coefficient de diffusion D (x). 
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CHAPITRE XIV 


INFLUENCE DE L'IRRADIATION PAR LES PARTICULES 
NUCLÉAIRES SUR LA DIFFUSION 
DANS LES SEMI-CONDUCTEURS 


$ 1. Introduction 


L'étude de l'influence des irradiations par les particules nucléaires 
sur l’autodiffusion et la diffusion des impuretés dans les semi-con- 
ducteurs est un problème de la physique des radiations et de la 
physique des solides de grande actualité. Cependant les recherches 
dans ce domaine n’en sont qu’à leur début et le nombre de publica- 
tions dont on dispose est fort limité. On peut cependant faire res- 
sortir les différentes particularités par lesquelles la diffusion dans 
les semi-conducteurs ayant été soumise à une irradiation <e distingue 
de la diffusion dans les autres corps solides irradiés, les métaux 
par exemple. Ces particularités doivent se manifester d'une façon 
particulièrement nette dans le cas d'un mécanisme dissociatif de la 
diffusion où l'impureté diffuse sous forme de particules portant 
des charges différentes. Il est évident que toute variation du niveaw 
du potentiel chimique (c’est-à-dire toute variation de la concentra- 
tion des porteurs de charge), déterminée par irradiation du semi-con- 
ducteur doit s'accompagner d’une variation des concentrations des 
particules diffusantes portant des charges différentes, ce qui donnera 
lieu à une variation du coefficient de diffusion effectif que l’on déter- 
mine par l'expérience. Comme d'autre part un mécanisme dissociatif 
de la diffusion consiste en une migration rapide des particules 
par les sites interstitiels et leur capture par les lacunes qu'elles 
trouvent sur leur chemin, il apparaît que tout accroissement du 
nombre de lacunes dû à une irradiation du cristal peut mener non 
pas à une accélération. mais à un ralentissement du processus de 
migration des particules. 

Nombre d’études théoriques et expérimentales [6, 7, 31, 32, 35] 
ont démontré que les processus de diffusion dans les semi-conduc- 
teurs peuvent être affectés par l'irradiation par un flux de particules 
nucléaires de faibles énergies (en dessous du seuil énergétique) insuf- 
fisantes pour déloger par collision élastique les atomes de leurs 
sites réguliers. L'effet exercé peut être attribué alors à une réduction 
de l'énergie d'activation de la diffusion par suite de l'ionisation 
des particules qui diffusent et des atomes du réseau cristallin. 


Dans ce qui suit nous donnons un exposé succinct des processus 
déterminant l'influence exercée par l'irradiation sur les processus 
de diffusion dans les semi-conducteurs ainsi qu'un sommaire des 
résultats expérimentaux. On trouvera une revue de ces mêmes 
problèmes dans [1, 21. 


$ 2. Influence de l’irradiation sur les processus de diffusion 
par l’effet d’un accroissement des défauts ponctuels 


Du fait que la diffusion dans les corps solides procède essentiel- 
lement par les défauts du réseau cristallin et qu'une irradiation 
par particules rapides fait apparaître des défauts de ce type on doit 
s'attendre à ce que la diffusion soit affectée par l’irradiation. 

La variation thermique d’une diffusion, procédant par exemple 
par le mécanisme lacunaire, est donnée par l’expression : 


D = Ac, exp ( — (XIV,1) 


Em 
mr): 
c, est la fraction atomique des lacunes, Æ,,, l'énergie d’activation 
du déplacement des lacunes. A l’état d'équilibre thermodynamique 
, FE} 

c, = À exp(— 2), (XIV,2) 
E, est l'énergie de formation des lacunes. 

Lors d’une irradiation par particules rapides, il se forme des 
lacunes supplémentaires, dont la concentration dépend du flux 
de particules ®, de sorte que dans les conditions d’une irradiation 
le coefficient de diffusion est déterminé par une expression telle que 


D=Aexp(—#7) I( + ci) ©]. (XIV,3) 


A de basses températures la concentration des défauts d’irradia- 
tion est en général plus grande que celle des défauts thermodynami- 
ques, de sorte que le coefficient de diffusion doit s’accroître lors 
d'une irradiation. Cependant la température ne doit pas être trop 
basse, afin que le coefficient de diffusion ne devienne trop petit 
pour pouvoir être déterminé expérimentalement avec une précision 
suffisante. A de hautes températures la majeure partie des défauts 
d'irradiation s’élimine sous l’action de la température et l'irradiation 
n’influe donc que faiblement sur la valeur du coefficient de diffusion. 

Dienes et Damask [3-5] ont élaboré une théorie simple de la 
diffusion dans les corps solides stimulée par l’irradiation. Puisque 
le déplacement des lacunes entraîne la migration des atomes, il 
est évident que la diffusion stimulée par irradiation procède par 
les mêmes mécanismes qui régissent le recuit des défauts créés. 
Dans [{3, 4] on prend en considération quatre processus possibles 
du recuit des défauts d'irradiation: 1) un processus linéaire qui 
concerne l’annihilation des défauts sur les dislocations, à la surface 
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du cristal et sur toutes les surfaces internes; 2) par recombinaison 
directe des lacunes et des atomes interstitiels (on considère la recom- 
binaison aléatoire et non la recombinaison de paires lacune-atome 
interstitiel disposées côte à côte); 3) un processus où se superposent un 
mécanisme linéaire et une recombinaison aléatoire ; 4) un proces- 
sus où se superposent un mécanisme linéaire et la recombinaison de 
paires adjacentes. 

Les particularités propres à la diffusion dans les conditions 
d’une irradiation du cristal ne peuvent être mises en evidence qu en 
admettant que le recuit des défauts créés est assuré par un mécanisme 
linéaire, sans que leur annihilation par recombinaison joue un rôle 
notable. Cette condition ne peut être remplie que dans le cas où 
la concentration des défauts ponctuels est petite vis-à-vis de celle 
des défauts où ils disparaissent par un processus linéaire. D'autre 
part, on peut admettre que les concentrations des lacunes et des 
atomes interstitiels sont invariables, si la durée de l'expérience 
est notablement plus grande que le temps nécessaire à l’établisse- 
ment des concentrations correspondant à un état stationnaire. Pour 
simplifier considérons le cas de la diffusion des lacunes seules, en 
remarquant que les équations que nous obtiendrons sont tout aussi 
applicables à la migration des atomes interstitiels. 

La variation dans le temps de la concentration des lacunes excéden- 
taires est décrite par l'équation: 


PE LK_RKV, (XIV,4) 


K est la vitesse de formation des lacunes, proportionnelle à l’inten- 
sité de l'irradiation ; X,, la constante caractérisant la vitesse à laquel- 
le les lacunes disparaissent, et dont la valeur est proportionnelle 
à la concentration des défauts qui les absorbent; Æ, est donnée 
par la relation: 


K, = av,h!, (XIV,5) 


où v, est la fréquence des sauts d’une lacune, À la longueur du saut. 
À l’état stationnaire dV/dt = 0 et donc 


K K 
V=r = (XIV,6) 
La concentration des lacunes qui apparaît dans un cristal soumis 
à l'irradiation est égale à la somme de la concentration des lacunes 
d'origine thermique V, et de la concentration des lacunes créées 
par irradiation V. Le coefficient de diffusion sous irradiation est 
proportionnel à la concentration totale des lacunes: 


= (Vo+ A2 = Vov A+ es =D+È, (XIV? 


D représente le coefficient de diffusion usuel (thermique). 
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La différence D’ — D qui caractérise l’accélération de la diffusion 
est égale à X/«, et dépend donc de la température. Aux températures 
relativement basses où D a une valeur négligeable, le coefficient 
de diffusion stimulé par irradiation est, lui aussi, indépendant de la 
température. On notera que la valeur du coefficient de diffusion 
D' est proportionnelle au flux de particules incidentes. 

Les différents mécanismes d'élimination des défauts se distin- 
guent les uns des autres par la forme de la relation entre le coef- 
ficient de diffusion stimulé par irradiation (D’) et la valeur du 
flux et la température a laquelle s'effectue la diffusion. On peut 
donc, par comparaison des résultats expérimentaux et des résultats 
des calculs théoriques, déterminer la nature du mécanisme d’élimi- 
nation des défauts et dans certains cas cela permet d'évaluer l'énergie 
d'activation de leurs déplacements. 

Dans le cas où la diffusion procède par un mécanisme plus com- 
plexe que le mécanisme lacunaire, par exemple dans le cas d’une 
diffusion dissociative, l’irradiation peut non pas accélérer, mais 
ralentir le processus de migration. Dans le cas d’un mécanisme 
dissociatif la vitesse de la diffusion est déterminée par un déplace- 
ment rapide des particules le long des sites interstitiels et leur cap- 
ture ultérieure par les lacunes. Tout accroissement de la concentration 
des « pièges » apparaissant lors d’une irradiation doit donner lieu 
à une réduction du coefficient de diffusion. 


$ 3. Accélération des processus de diffusion 
par ionisation des atomes du réseau cristallin 


L'influence qu'exerce une concentration stationnaire d'atomes 
ionisés d'un cristal soumis à l’irradiation sur les processus de dif- 
fusion a été analysée en détail dans [6 et 7]. La probabilité d’un acte 
diffusionnel élémentaire (d'un saut) dépend dans une large mesure 
de la hauteur de la barrière de potentiel, qui, elle, dépend des forces 
d'interaction des atomes. Dans un cristal à liaisons covalentes une 
réduction de la hauteur de la barrière de potentiel peut résulter 
d'un affaiblissement des forces d’ échange du fait d'une ionisation 
poussée des carcasses des atomes qui entraîne la polarisation des 
nuages électroniques. Dans le cas où se produit l’ionisation des 
couches électroniques internes, il peut en résulter, dans certaines 
conditions. un décalage des atomes occupant des sites réguliers 
du réseau [8]. Les évaluations qui ont été faites pour le réseau dia- 
mant (germanium) montrent que la variation de l'énergie d’une 
liaison d'échange déterminée par une ionisation simple de la carcasse 
de l'atome serait égale à 0,4-0,5 eV et à 1 eV environ dans le cas 
d'une ionisation double. 

Si un atome d’impureté qui diffuse se trouve à côté d’un atome 
ayant subi de multiples ionisations, la barrière de potentiel qu'il 
doit surmonter s en trouvera réduite et la probabilité d'un saut 

s'en trouvera d'autant augmentée. 
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Cette nouvelle probabilité d'un saut élémentaire rapportée 
à l'unité de temps (1/7) est égale au produit de la probabilité de 
ce que l'atome concerné se trouve à côté d'un atome ionisé (p) 
par la probabilité d’un saut dans les conditions d'une hauteur réduite 
de la barrière de potential (1/1”) 


A/x'" = p/x”, (XIV,8) 
— _Nd_.,_M 
PT Fa Fa” (XIV,9) 
1 4 —u+Q 4 
Ft P (=): (&1V10) 


où 4 est la concentration des atomes incorporés, n;, celle des atomes 
deux fois ionisés, #°,. le nombre d’Avogadro. 

On admet que la probabilité de fluctuation de l'énergie sur les 
atomes qui diffusent ne se modifie pas du fait de |’ apparition dans 
le cristal d’une charge supplémentaire. La probabilité d'un saut 
atomique normal, c'est-à-dire non activé par une irradiation, rap- 
portée à l'unité de temps vaut : 


=<exp(—). (XIV,14) 


L'accroissement de la probabilité d'un saut résultant du processus 
considéré est donc 


1/x ; 
ve = “exp (Q/KT). (XIV,12) 


Une estimation de la valeur de y correspondant aux valeurs 
usuelles des grandeurs figurant dans (XIV,12) montre que la pro- 
babilité des actes élémentaires d'un processus de diffusion stimulé 
par irradiation peut être de plusieurs ordres de grandeur supérieure 
à celle d'un processus normal à la même température. 


$ 4. Accélération des processus de diffusion 
par diffusion élastique des particules incidentes 
sur les atomes de l’impureté 


Dans une étude [9] on considère le rôle que pourrait jouer une 
diffusion élastique des particules incidentes dans une activation 
de la migration des atomes dans les corps solides. Lorsqu'un faisceau 
de particules ionisantes traverse un corps solide il s'y forme une 
avalanche électronique qui conduit à une distribution énergétique 
stationnaire des électrons. La diffusion élastique des électrons rapi- 
des de l’avalanche sur les atomes qui diffusent peut accélérer nota- 
blement leur vitesse de migration. Pour établir les équations décri- 
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vant ce processus on utilise la notion des oscillations dites pendulaires 
dans l’évolution du processus de diffusion par les lacunes [10-12]. 
Les oscillations pendulaires s’établissent dans le cas où un atome 
se trouvant à côté d'une lacune reçoit une énergie suffisamment grande 
pour que durant une ou plusieurs oscillations elle soit plus grande 
que l'énergie d'activation d'un saut. Lorsque la source d’énergie 
est l'énergie que les particules incidentes cèdent aux atomes lors 
de leur diffusion élastique, les oscillations pendulaires peuvent 
constituer un effet caractéristique, permettant d'identifier ce méca- 
nisme d'activation de la diffusion des atomes par l'irradiation du 
corps solide. 

Soit un atome occupant un site régulier à à côté d'un site vacant : 
lorsqu'il assure la diffusion élastique d'une particule incidente, il en 
reçoit une énergie supérieure à celle qui est requise (€&,) pour activer 
son saut diffusionnel, mais inférieure à celle (£,) requise pour le 
décaler de son site. Subdivisons l'intervalle des énergies (£,, æ4) 
en plusieurs tranches (Ear E1), (Eys Eo). . . 2 (ex, Eu) telles que si 
l'atome reçoit une énergie correspondant à la première tranche 
il n'est en mesure d'effectuer qu’un seul saut. si l'énergie correspond 
à la seconde tranche, il peut en effectuer deux (l'un dans le sens 
direct, l’autre dans le sens inverse) et ainsi de suite. On peut établir 
une expression mathématique des limites de ces tranches d'énergie 
en se basant sur la relation caractérisant la répartition de |” énergie 
entre les atomes d’un monocristal à différents instants après que 
l'un d'eux a reçu une dose d° énergie cinétique [13]. 

Lorsqu' un atome reçoit une énergie supérieure à l'énergie d'acti- 
vation d’un saut, il n'effectuera ce saut qu’à la condition que la 
quantité d'énergie requise subsiste pendant un temps supérieur à la 
période effective des vibrations de l'atome. Donc. selon la définition 
des intervalles d'énergie, un déplacement des atomes par le méca- 
nisme lacunaire stimulé par irradiation ne se produira que si l’éner- 
gie que reçoit l'atome dans son acte de diffusion élastique d’une par- 
ticule incidente se situe dans l'intervalle (e,, 8). (£°, Ez), etc. 
L'activation de la migration par les sites interstitiels peut se pro- 
duire pour toutes les valeurs de l'énergie communiquée se trouvant 
entre les limites (e,, €). 

Le coefficient de diffusion stimulé par irradiation D, peut être 
défini comme une grandeur proportionnelle au nombre de déplace- 
ments effectifs des atomes, provoqués par l’action d'une particule 
ionisante primaire. Par définition, tout déplacement effectif provoque 
un changement de la position d'un atome égal à une distance interato- 
mique. Le nombre total de sauts qu'effectue un atome qui diffuse 
par les lacunes ou par les sites interstitiels sera le même si l’énergie 
communiquée a la même valeur et cela dans les mêmes tranches de 
l'énergie. Mais le nombre de déplacements effectifs dans le cas d’un 
mécanisme lacunaire ne peut être égal qu'à zéro ou à l'unité, tandis 
que dans le cas d'un mécanisme interstitiel il est égal au nombre 
total des sauts. 
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Si on utilise en qualité de radiations ionisantes un faisceau mono- 
énergétique d'électrons rapides on aura: 


Eo e 
D, — | f (En, E") | W(E",e)dE' de, (XIV,13} 
0 £a 


où f (Es, E’) est une fonction stationnaire de la répartition des 
électrons secondaires, produits par des électrons primaires possédant 
une énergie Æ,; W(£E'. e) de est la probabilité de la transmission 
(à la suite d’une diffusion élastique) par un électron d'énergie E” 
à un atome diffusant d’une énergie comprise dans l'intervalle (&. 
Ee + de). 

En utilisant cette dernière relation on peut en déduire une expres- 
sion donnant la variation en fonction de l'énergie des coefficients: 


Fig. 162. Variation de l'effet d’activa- — 
tion de la diffusion en fonction de l’éner- à 
gie des particules incidentes subissant 3 
une diffusion élastique par les atomes S£ 4 
de l’impureté (cas d’un cristal de SiO3). 
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de diffusion stimulée par irradiation correspondant au mécanisme 
lacunaire D? (E;) et au mécanisme de diffusion par les interstitiels 
Di (Eo). 

| Lorsque les électrons passent au travers d'un cristal mince et ne 
perdent qu'une petite partie de leur énergie (AE < E;) l'équation 
(XIV,13) se réduit à: 


€ 
D, — | W (Eo, €) de. (XIV,44) 
€Ea 


La variation de D, en fonction de l’énergie présente alors une 
allure caractéristique du mécanisme lacunaire (fig. 162). 


$ 5. L’activation de la diffusion par les pulses 6 


Un processus possible d'activation de la diffusion dans un champ 
de radiations est celui basé sur la considération de pulses 6, apparais- 
sant dans les corps solides [14]. Un pulse 6 représente la libératiom 
au sein d’un petit volume du matériau de l'énergie excédentaire par 
rapport à l'énergie thermique acquise par les atomes, par un processus 
quelconque, sous l'influence d'une radiation pénétrante. 
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Dans l'étude [15] on a évalué l'accélération du processus de la 
diffusion dans le cas où l'atome acquiert un excédent d'énergie 
fournie par la recombinaison non radiative des porteurs (dans les 
semi-conducteurs et isolateurs) générés par la radiation incidente 
sur des centres de recombinaison dont on étudie la diffusion à travers 
le réseau. Les estimations qui ont été faites en admettant que la 
relaxation de l'énergie excédentaire se réalise conformément aux 
lois de la conductibilité thermique et que durant le temps de cette 
relaxation l'atome considéré peut effectuer un nombre de sauts plus 
grand que dans les conditions normales. On montre que le nombre 
supplémentaire de sauts qu'’effectue un atome qui a été le siège 
d’une recombinaison électron-trou, pendant la durée de la relaxation 
de l'excitation reçue, est donné par l'expression 


vO=2D (5 J'f (5 FT æ ). (XIV,15) 


f(z) = r°/$e* ( [exp (-) — 1] dé, (XIV ,16) 
0 


vo et E, sont la fréquence et l' énergie des sauts figurant dans l'équa- 
tion v — voexp (—E,/kT), E. l'énergie d’un pulse 6; p, la densité, 
€, la capacité thermique, x = cpD}, la conductivité ‘thermique. En 
posant v, — 105 s-1, D, = 3-10? cm°/s, Q = 1 eV, E, = 0,5 eV. 
c = 6 cal-mole-!-grad-}, on trouve y — 10-*. Ce résultat qui est 
typique pour les semi-conducteurs signifie que pour 10* processus 
de recombinaison, il ne se produit qu'un seul saut activé du centre de 
recombinaison. Le coefficient de diffusion des centres de recombinai- 
son peut s'exprimer par la relation: 


D =Y(QP& (XIV,17) 

avec B — RE qui représente le taux de recombinaison sur un 
n 

centre, d, la distance interatomique du réseau, &, = Onln, Up — 


= Oplps Un €t LU) Sont les vitesses thermiques des électrons et des 
trous, ©, et 6, les sections efficaces de capture des électrons et des 
trous, nr et p. les concentrations. 

Dans les conditions thermiques usuelles D a pratiquement la 
même valeur que dans les conditions de l'équilibre thermique. 
Cependant lorsque les semi-conducteurs sont soumis à une irradia- 
tion de particules ou à des radiations lumineuses, ce qui y fait 
apparaître de grandes concentrations de porteurs de charge, la situa- 


tion devient tout autre. Dans ce dernier casonanæ&p= VI, 
où J est l'intensité des radiations, et on doit donc observer une rela- 


tion telle que D = VI, ce qui avec n = p # 101% cm* donne 
D = 10-14 cm°-s”1, 
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Lorsque la dose d'irradiation est très grande, l'accélération de la 
diffusion stimulée peut se traduire par l'apparition de pics thermi- 
ques [16]. Le modèle théorique d'un tel processus a été élaboré dans 
[17] et il en a été déduit la formule suivante du coefficient de dif- 
fusion stimulée par irradiation: 


or(D (AE) avan 


N représente le nombre de pics thermiques créés par unité de temps 
et dans l'unité de volume sous l'influence de l’irradiation. Q, la 
quantité de chaleur dégagée dans un pic thermique, D, et £,, les 


constantes de l'équation D = D, exp (—5). 


$ 6. Autres processus de stimulation de la diffusion 


En plus des processus par lesquels les flux de radiations ionisan- 
tes peuvent exercer une influence sur la diffusion et que nous avons 
brièvement esquissés, il en existe d'autres qui en principe pourraient 
stimuler la diffusion. Si par exemple l'impureté incorporée dans un 
semi-conducteur y forme des complexes avec les atomes ou les défauts 
du réseau, il peut se faire que sous l'influence d’une irradiation 
ces complexes se décomposent, ce qui doit faciliter la migration 
des atomes d'impureté. Inversement, si l’irradiation entraîne la 
formation de complexes entre les défauts et les atomes d’impureté 
ou d’autres défauts (en formant, par exemple, dans ce dernier cas, 
des bilacunes, trilacunes, etc.) la vitesse de la diffusion sera accélérée 
ou ralentie selon l'énergie d'activation de la migration de ces com- 
plexes. 

I1 est également possible que dans certaines conditions la vitesse 
de diffusion des ions varie sous l’action des champs électriques internes 
qui s’établissent dans le semi-conducteur si celui-ci émet des parti- 
cules chargées. 


$ 7. Etudes expérimentales de la diffusion 
dans les semi-conducteurs stimulée par irradiation 


L'influence des irradiations sur la diffusion du phosphore, du 
gallium et du bore dans le silicium a fait l’objet de plusieurs études 
{18-23]. On a utilisé dans ces études des plaquettes de silicium 
monocristallin (20 X 5 x 0,5 mm) de type nr et de type p, dans 
lesquelles on créait préalablement des jonctions p-n. La profondeur 
à laquelle se situaient ces jonctions était déterminée par le procédé 
de coloration (attaque chimique par acide fluorhydrique d'une 
coupe en biais du cristal) et atteignait 5-20 microns. Les cristaux 
étaient alors soumis durant le recuit de diffusion à un flux de protons 
d'une énergie de 0,2-1 meV ou à un flux d'électrons d'une énergie 
de 1 meV: on faisait varier la température de la diffusion de 600 
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a 1200 °C, et on n’exposait au flux de particules qu’une bande étroite 
du cristal (1 X 5 mm). Après traitement thermique on mesurait le 
déplacement de la position de la jonction p-r# aussi bien dans la 
partie irradiée que dans la partie qui ne l'était pas. 

On a constaté qu'un accroissement notable de la vitesse de dif- 
fusion ne se manifestait qu’au-dessus de 800-850 °C. La fig. 163 
représente la variation thermique de la diffusion stimulée. 

Pour interpréter les résultats expérimentaux on a proposé 
un modèle simple du processus de diffusion des impuretés lors d’une 
irradiation par des particules chargées. La diffusion des atomes 
d’impuretés est accélérée par l'accroissement du nombre de lacunes 


100 
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créées par irradiation, mais la migration des lacunes est ralentie 
par la présence de centres de piégeage. Ces centres de piégeage peuvent 
être les atomes d'oxygène, par exemple, dont la concentration dans 
les cristaux utilisés atteignait 10!8 cm *. L'’atome d'oxygène capte 
une lacune et forme un centre À, ce qui doit ralentir la diffusion 
puisqu’une migration ultérieure de la lacune n'est désormais possible 
qu'après dissociation du complexe À formé. En dessous de 1000 °C 
le recuit des lacunes correspond à une réaction du premier ordre. 
A des températures plus basses (800-900 °C) il se forme de nouveaux 
. centres d'écoulement des lacunes constitués par de grandes associa- 
tions de lacunes, ce qui réduit la vitesse de diffusion des impuretés. 

Dans les études [24, 25] on a soumis des monocristaux de ger- 
manium de type p à une irradiation par protons lors de la diffusion 
de l’antimoine. De même que dans le cas du silicium on n'exposait 
au flux de protons qu’une bande étroite de la surface des cristaux, 
à 5 microns en dessous de laquelle on créait préalablement une jone- 
tion p-n. On faisait varier la température de la diffusion de 500 
à 700 °C. Le flux de protons d’une énergie de 0,4 à 1,5 meV atteignait 
10'5-101# protons/cm°-s. On a constaté qu'après le traitement thermi- 
que la jonction p-n sous la partie de la surface irradiée se trouvait 
à une plus grande profondeur que dans la partie du cristal qui 
n’était pas irradiée. L’intensification de la diffusion de l’antimoine 
se laisse interpréter en admettant que l’irradiation donne naissance 
à un nombre supplémentaire de lacunes. Si l'intensité du flux de 
protons était assez faible et la température supérieure à 600 °C 
la diffusion stimulée était indépendante de la température. 

Dans la publication [26] on a étudié l'influence qu'exerce une 
irradiation par rayons X sur la vitesse de diffusion à .700 °C de 
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l’arsenic dans du germanium monocristallin de type p. Les cristaux 
de sermanium (10 X 10 X 5 mm) étaient scellés dans des ampoules 
renfermant une quantité dosée d'arsenic et placés dans un four 
comportant un orifice par lequel pénétrait un flux d'électrons d'une 
énergie de 2 meV. L'intensité du rayonnement de freinage atteignait 
à la surface des cristaux 4,5-10° r/heure. Après le traitement on 
déterminait sur une coupe en biais la position de la jonction p-n. 
On a constaté que du fait de l'accroissement du nombre de lacunes 
dû à l’irradiation la vitesse de diffusion de l’arsenic s’est accrue. 
A 700 °C le coefficient de diffusion de l’arsenic dans le germanium 
irradié est 3,8 fois plus grand que dans les conditions ordinaires. 
Cependant Brelot [24, 27] qui a étudié l'influence qu'exercent les 
radiations sur la diffusion des impuretés de substitution dans le ger- 
manium, après avoir reproduit les conditions des expériences ci-des- 
sus décrites, a constaté qu'une irradiation par rayons X n'’accélere pas 
la diffusion de l'arsenic dans le germanium. 

Nous avons étudié l'influence d'une irradiation par neutrons 
sur la diffusion du zinc dans l’arséniure d'indium. Une partie 
des résultats obtenus a fait l’objet d’une publication [28]. Les cristaux 
de InAs de type n (nr — 5-10 cm, u, — 25 000 cm°/V:s) ont 
été irradiés par un flux de neutrons rapides issus d’un réacteur 
{flux intégral — 5-10! cm -?), puis ont été soumis à des traitements 
thermiques à différentes températures comprises entre 600 et 850 °C. 
On déterminait la position de la jonction p-r formée à différentes 
températures par attaque chimique dans un mélange HF : HNO, : H,0 
(1 : 3 : 2) des faces latérales des cristaux de référence (non irradiés) 
et des cristaux soumis à l’irradiation. En outre on a déterminé 
la répartition de la concentration du Zn dans les cristaux de InAs 
en enlevant des couches successives de matière de la surface des 
cristaux et en mesurant la conductivité électrique par le procédé 
des quatre sondes. 

On a établi qu'aux températures comprises entre 600 et 700 °C, 
la profondeur des jonctions p-r formées dans les cristaux irradiés 
est plus grande que dans les cristaux non irradiés: à mesure que 
l’on fait croître la température de diffusion, cette différence s’atté- 
nue. Au-dessus de 750 °C la jonction p-# dans les cristaux irradiés se 
trouve plus près de la surface que dans les cristaux de référence. 

Les résultats expérimentaux obtenus peuvent être expliqués de la 
manière suivante. Il a été établi [29] qu'aux températures inférieures 
à 650-700 °C. le zinc diffuse dans InAs pour l'essentiel par les lacu- 
nes : ainsi un accroissement de la concentration des lacunes consécu- 
tif à une irradiation doit donner lieu à une croissance du coefficient 
de diffusion. À des températures plus élevées le mécanisme de dif- 
fusion du Zn devient moins simple, de type dissociatif. Dans le cas 
d’un mécanisme dissociatif, la vitesse de la diffusion est déterminée 
par une migration rapide des particules par les sites interstitiels 
et par leur capture ultérieure par les lacunes. Une augmentation 
de la concentration des lacunes entraîne un accroissement de la 
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probabilité de capture des particules et donc une réduction du coeffi- 
cient de diffusion effectif. 

L'influence qu'’exerce une irradiation par neutrons sur la diffu- 
sion de l’or dans le silicium a fait l’objet de l'étude [30]. On a utilisé 
des cristaux de silicium de type x dopés au phosphore. On déposait 
par condensation dans le vide sur la surface des cristaux une mince 
couche d'or. Les cristaux étaient alors activés dans un réacteur 
atomique durant 2 heures par un flux de 1,8-10% neutrons/cm*-s. 
Simultanément on soumettait à l’activation deux lots de cristaux 
de référence. Le premier lot était constitué par des cristaux sur la 
surface desquels on déposait une couche d’or que l’on enlevait ensuite 
par une attaque à l’eau régale; le deuxième lot était constitué par des 
cristaux, qui n’ont pas été recouverts d’une couche d’or. Après 
irradiation dans le réacteur on déterminait à l’aide d’un spectromètre 
de rayons y la concentration de l’or dans les couches successivement 
prélevées sur la surface des cristaux. 

On n'a pas décelé la présence d’atomes d'or dans les cristaux 
de référence. Donc les cristaux utilisés n’en renfermaient pas et lors 
du dépôt d’une couche d’or, l’or ne s’incorporait pas dans la masse 
des cristaux. Par contre, dans les cristaux recouverts d'une couche 
d’or, après irradiation on a constaté la présence d'atomes d'or 
jusqu'à une profondeur de plus de 25 microns. 

Ces résultats témoignent que le champ de radiation du réacteur 
atomique stimule notablement la diffusion de J'or dans le silicium. 
Une estimation du coefficient de diffusion effectif de l’or dans les 
cristaux de silicium soumis à la dose citée d'irradiation à une tem- 
pérature de 60 °C régnant dans le canal du réacteur, fournit une 
valeur de l'ordre de 1071°-10"? cm?/s. On fait remarquer que dans 
les études où la répartition des impuretés diffusées est déterminée 
en soumettant les cristaux à une activation suivie de mesures de 
l'activité des couches successivement prélevées, les valeurs des 
coefficients de diffusion ainsi déterminées risquent d’être erronées. 

Dans l’étude [31] on a montré que la diffusion de l’or dans le: 
silicium peut être accélérée par une irradiation aux rayons X ; le- 
coefficient de diffusion dans des cristaux soumis à une irradiation 
de 5-105 r. à la température ambiante, a une valeur qui correspond 
à la température de 330 °C. 

Dans une série de publications [32-36] on présente les résultats 
d'études de la diffusion dans des cristaux de CdS soumis à des irra- 
diations. On a constaté que lorsqu'on soumet des cristaux de CdS 
à des rayons y du COS, et lorsque la dose est supérieure à 10fr 
environ, on voit apparaître à la surface des cristaux des taches 
sombres, dont l'étendue augmente à mesure que la dose de radiation 
reçue augmente. La forme de ces amas et leur disposition symétrique: 
sur les faces opposées des cristaux a suggéré l'idée que leur existence 
pourrait. être rattachée à la sortie sur la surface des lignes de dislo- 
cations. Aussi a-t-on procédé à la détermination du nombre des 
figures d'attaque (pits) marquant la sortie des dislocations à la 
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surface et de celles marquant la présence des amas formés par irra- 
diation. On a constaté que les positions des amas et celles des figures 
d'attaque coïncidaient. 

On en a conclu que la formation des défauts apparaissant à la 
surface des cristaux irradiés pourrait être due à l'accumulation dans 
la masse du cristal des produits du dommage causé par l’rradiation 
qui diffusent vers la surface le long des dislocations. 

La détermination de la composition chimique des produits de 
dommage d'irradiation qui s'accumulent sur la surface des cristaux 
de CdS ainsi que de leur quantité a été effectuée par le procédé 
d'activation par neutrons. L'analyse des spectres y et B, la détermi- 
nation de la demi-période de désintégration du soufre de haute 
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Fig. 164. Schéma du montage expérimental utilisé pour la détermination du 
coefficient de la diffusion du Cd dans le CdS, stimulée par irradiation. 
X (+) — flux de rayons X ou Y: 1 — écran en aluminium, 2 — Cds. 


pureté, du cadmium et l’étude des répliques de carbone déposées 
sur les cristaux irradiés, ont montré que c'est le cadmium amorphe 
qui est le principal constituant des amas formés sur la surface. 
Comme on n'a pas relevé de soufre libre sur la surface de ces cris- 
taux, on a admis que le soufre dès qu’il atteint la surface y forme 
un composé volatil. 

Pour vérifier l'hypothèse d'une diffusion stimulée par irradiation 
des produits du dommage formés dans la masse des cristaux sur la 
surface on a réalisé une expérience selon le schéma représenté sur 
la fig. 164. 

Un cristal de CdS dont la moitié était recouverte par une cache 
en aluminium (1) était irradié par un flux de particules & du Pu**?, 
d’une énergie de 5,15 MeV. L'’intensité d'irradiation atteignait 
3107 cm-?-s-!. Les régions a et c du cristal jouaient le rôle de cristal 
de référence. Tant que la dose ne dépassait pas 10° r environ, on 
n'observait aucune altération de la surface du cristal. Si on super- 
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posait à une irradiation par particules « une irradiation par rayons X 
ou par rayons y dirigée sur la face de la région d opposée à celle sur 
laquelle tombe le faisceau de particules &, on observait une intense 
altération de la surface. Une quantité notable de produits du donm- 
mage d'irradiation sur la surface de cristal se manifestait lorsque 
les deux faisceaux étant parallèles, la dose des rayons y atteignait 
2.108 r et 250 r/s et celle des particules & atteignait 2-10° r. 

Si on prend pour unité de décompte l’effet causé par l'irradiation 
par les seules particules & (dose de 8-10* r), le rapport des quantités 
de cadmium déposées sur les régions a, b, cet d du cristal dans les 
conditions expérimentales considérées est tel que m, : me : me : Ma = 
= 1:0.1:1:5. La quantité de Cd accumulé sur la face d était 
de l’ordre de 10-5-10-# g/cm*. 

Ainsi, l'accumulation de matière dans la région d du cristal 
doit être attribuée aux particules & dont la profondeur de pénétra- 
tion dans le cristal n’est que de quelques microns, tandis que les 
produits de la décomposition radiative diffusent à travers le cristal 
sur une longueur d'une centaine de microns. Il est difficile de trouver 
une explication à la faiblesse de l'effet observé sur la face b; on 
peut supposer, par exemple, que cela pourrait être dû à la guérison 
des défauts déterminée par le «recuit» produit par les particules «. 

En utilisant le procédé expérimental décrit on a dressé les courbes 
représentant l'accumulation de matière sur la face opposée à celle 
bombardée par les particules & en fonction de la dose d'irradiation. 
En supposant que dans ce cas la migration du Cd obéit aux lois 
usuelles de la diffusion thermique, on a évalué les coefficients de la 
diffusion stimulée par irradiation du cadmium dans le CdS à la 
température ambiante, et on est arrivé à une valeur de l'ordre de 
10-72-10"! cm'?/s, ce qui correspond au coefficient de diffusion 
purement thermique que l’on observe à 500-600 °C. 


$ 8. Influence des radiations émises par les isotopes 
radioactifs incorporés dans le cristal 
sur le processus de diffusion 


Lorsqu'on utilise pour l'étude des processus de migration des 
isotopes radioactifs, leurs radiations propres peuvent exercer une 
influence sur la diffusion. Dans certains cas on doit tenir compte 
des noyaux de recul. Les radiations émises par les atomes radioactifs 
peuvent exercer une influence du fait de l'apparition d’une charge 
stationnaire dans un cristal qui émet des particules chargées [38]. 
Selon la radioactivité spécifique du cristal, sa conductivité électrique, 
ainsi que la conductivité du milieu ambiant, la valeur de la charge 
stationnaire peut varier dans de larges limites. Dans un corps con- 
ducteur la charge qu'il porte se répartit sur sa surface. Le mode 
de répartition de la charge dans les corps non conducteurs dépend 
du mode de répartition des atomes de l’isotope. Lors de la diffusion 
d’une impureté radioactive dans un cristal qui ne l’est pas et qui 
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présente une forte résistivité électrique, un gradient de charges 
électriques peut s'établir et donner naissance à un champ électrique 
interne, ce qui modifiera la répartition des atomes diffusés (39, 40]. 

Dans l’étude [41] on montre qu’une variation de la radioactivité 
spécifique de l’isotope Sb-124 de 2 à 180 mCi/gn'exerce aucune influen- 
ce notable sur la diffusion en volume de l’antimoine dans le germa- 
nium monocristallin. 


$ 9. Sur la diffusion photostimulée 


Au cours de ces dernières années on manifeste de l'intérêt pour 
les recherches concernant l'influence de l’éclairement sur la diffusion 
des impuretés dans les semi-conducteurs. Cet effet a été observé 
pour la première fois dans les expériences de Niasova et de ses col- 
laborateurs [42]. La diffusion à basse température de l'or dans le 
silicium stimulée par éclairement peut être attribuée selon ces 
auteurs à une excitation des liaisons chimiques, ce qui réduit la 
hauteur des barrières de potentiel. 

Cependant, nous estimons conformément à ce qui a été dit ci-des- 
sus, qu'une influence de l’éclairement sur la diffusion peut être 
due à une modification de la charge portée par les particules de 
l'impureté, par suite de la variation du quasi-niveau du potentiel 
chimique de cette impureté provoquée par l’éclairement. Dans le cas 
des impuretés qui diffusent par le mécanisme dissociatif, le change- 
ment de la charge des particules peut exercer un effet important sur 
la valeur du coefficient de diffusion effectif. 

Dans le cas d’un cristal comportant une jonction p-n, que l’on 
soumet à une irradiation par des photons d’une énergie correspondant 
a l'absorption intrinsèque, on peut observer un autre effet encore, 
déterminé par l'établissement d’une force photo-électromotrice qui 
réduit le champ propre de la jonction p-n. Dans le cas d’une impureté 
qui crée la jonction p-n, une réduction du champ de celle-ci provoquée 
par son éclairement, doit accélérer ou ralentir la diffusion selon le 
signe de la charge portée par l’impureté qui migre. 

Cet effet a été observé lors d’une étude de l'influence de l’éclaire- 
ment sur le déplacement de la position d’une jonction p-n née par 
diffusion du cuivre dans l’arséniure de gallium [43]. 


COMPLEMENT AU CHAPITRE XIV 


Sur la diffusion stimulée par des radiations 
d'énergies inférieures au seuil du dommage d'irradiation 


Au cours de ces dernières années une série de publications traitent 
des particularités des processus de diffusion, notamment dans les 
semi-conducteurs, dans les conditions d’une irradiation des maté- 


Lé 


riaux par des particules dont l’énergie est inférieure au seuil énergéti- 
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que; dans ce cas la formation de défauts de structure résultant des 
collisions des particules avec les atomes du réseau est exclue. 
Dans l'étude [44] on expose le mécanisme de la diffusion stimulée 
par l'irradiation dans les semi-conducteurs, lorsqu'elle est déter- 
minée par l'action de deux facteurs: 1) une modification de l’état 
de charge des particules diffusant lors de l'irradiation et 2) une varia- 
tion de la hauteur de la barrière de potentiel, résultant de l’interac- 
tion de l'atome qui diffuse avec différentes excitations élémentaires 
apparaissant lors d'une irradiation du cristal. Les calculs numéri- 
ques présentés dans [44] pour le cas de la diffusion du lithium dans le 
silicium montrent que dans les conditions d’une irradiation le 


A 
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x-4x | x | x-Azx 
Eg 
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Fig. 165. 


coefficient de diffusion peut s’accroître à la température ordinaire 
de 100 à 1000 fois. L’éventualité d’une accélération de la diffusion 
des atomes interstitiels d’une impureté dans les semi-conducteurs 
soumis à une irradiation, par suite d’une variation de leur charge, 
a été également examinée dans [45 et 46]. 

Le mécanisme de la diffusion préconisé dans l'étude [46] nous 
semble particulièrement digne d’intérêt. Ce mécanisme peut se réali- 
ser dans tous les cas où il existe dans le cristal deux voies de migration 
de l’impureté, par exemple, deux types de sites interstitiels, telles 
que le minimum de l’énergie potentielle d’une de ces voies se trouve 
au voisinage du maximum d'énergie de l’autre voie (fig. 165). La 
migration des particules d’impureté se produit alors sans exiger une 
activation thermique, grâce au fait que la charge portée par la parti- 
cule change chaque fois qu'elle passe d’une voie de migration à l’autre 
(fig. 165). Le changement de l’état de charge des particules s'effectue 
grâce à la génération de porteurs de charge (électrons et trous) hors 
d'équilibre. Si la particule se trouve, par exemple, en un point x 
de la voie À, une variation de sa charge la fera se déplacer au point 
d'énergie maximum de l’autre voie (B), après quoi elle pourra se 
placer d’elle-même sans aucune dépense d’énergie dans le minimum 
énergétique avoisinant de cette même voie de migration (donc passer 
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= n  .. 
au point z + Êz , Az étant la distance de séparation de deux mini- 


mums d'énergie de la voie considérée, ou ce qui revient au même, 
la distance de séparation de deux maximums d'énergie de l’autre 
voie (fig. 165). Lors de la variation suivante de l’état de charge de la 
particule, elle se trouvera au sommet énergétique de la première 
voie, après quoi elle « roulera » dans le minimum le plus proche 
(point x + Azx). Elle se déplace ainsi d’un point de coordonnée 
x à un point de coordonnée z + Azx. C'est donc un mécanisme athermi- 
que de migration des atomes le long des sites interstitiels d'un réseau 
cristallin qui peut se réaliser lors d’une irradiation ionisante même 
à de très basses températures. 

Dans les publications [47, 48] on montre que la localisation des 
excitations électroniques dans les maximums d'énergie potentielle 
peut donner lieu non seulement à une réduction de la hauteur des 
barrières de potentiel, comme cela se produit dans le cas où l'état de 
charge des particules varie, mais aussi à des déformations du relief 
des barrières de potentiel, du fait de la localisation des excitations 
au voisinage des maximums d'énergie [44, 47, 48]; il n’est pas exclu 
alors que la hauteur de la barrière de potentiel se relève, ce qui donnera 
lieu à un ralentissement de la diffusion. Dans ces différentes études 
on a passé en revue les différentes possibilités du mécanisme de 
variation de l’état de charge des particules et des excitations électro- 
niques localisées. Il a été précisé que les conditions requises pour 
que le mécanisme excitonique d’une accélération de la diffusion 
par les sites interstitiels soit réalisé sont moins critiques que celles 
requises pour la variation de l’état de charge de la particule qui 
diffuse. Nous voyons ainsi que nous disposons actuellement de diffé- 
rents mécanismes pour interpréter la migration accélérée des impure- 
tés sous l'effet d’une irradiation par des particules dont l'énergie 
est inférieure au seuil de dommage. Dans les études expérimentales 
réalisées à ce jour on n'a pas réussi à déceler une accélération de la 
diffusion répondant à ces conditions d'irradiation, de sorte que 
ces considérations restent encore discutables. 

Les travaux de Niasova et al. [42] où il avait été fait état d’une 
migration photostimulée de l’or dans le silicium se sont avérés 
erronés [49]. La soi-disante pénétration de l’or dans les cristaux 
de silicium lors de leur éclairement n'était que le résultat d’un pro- 
cédé d’études défectueux, au cours duquel l'or était adsorbé sur 
la surface des cristaux lors du prélèvement des couches par attaque 
chimique. La profondeur à laquelle on arrive à déceler de l'or, lors 
d’un amincissement des cristaux par attaque chimique effectuée 
dans les conditions requises pour éviter l’adsorption de l’or sur la 
surface mise à nu, dépend de l'épaisseur des couches prélevées : 
plus l'épaisseur de la couche prélevée est grande, plus la soi-disante 
profondeur de pénétration de l’or paraît grande. On n'a pas tenu 
compte de ce facteur expérimental dans [42], et on prélevait sur les 
éprouvettes qui avaient été éclairées des couches plus épaisses que 
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sur les cristaux de référence. Si les conditions d'attaque chimique 
sont identiques pour les deux séries de cristaux, les courbes de répar- 
tition de l’or y sont absolument identiques [49]. 

On doit remarquer que l'étude où on a utilisé le même procédé 
pour déceler une stimulation de la migration de l’or dans du sili- 
cium irradié par des rayons gamma est également sujette à caution [50]. 

Dans les brevets d'invention {52, 53] on décrit un procédé d’accé- 
lération de la dérive des ions lithium dans des jonctions p-i-n réali- 
sées dans des cristaux de germanium, utilisant un rayonnement infra- 
rouge. En reproduisant le plus fidèlement possible les conditions 
expérimentales décrites dans [52] les auteurs de l'étude [54] ont 
réussi à élucider le mécanisme de l'effet observé. Il a été établi 
qu'il existe deux facteurs déterminant l'accélération de la dérive 
des ions lithium dans un cristal soumis à un rayonnement infrarouge. 
Les deux facteurs donnent lieu en fin de compte à un échauffement 
du cristal et par là à un accroissement de la mobilité des ions lithium. 
L'un de ces facteurs est la formation de paires électron-trou déter- 
minée par l'absorption optique sur le seuil de la bande d'absorption 
intrinsèque, ce qui fait croître l'intensité du courant traversant 
le cristal qui fonctionne alors en régime de photodiode : cet accroisse- 
ment de courant donne lieu à un dégagement de chaleur par effet 
Joule. L'autre facteur est l’absorption du rayonnement I. KR. à la 
frontière cristal-électrode. Dans des expériences spécialement conçues 
on a réussi à déterminer quantitativement la contribution de chacun 
de ces facteurs à l'élévation de température du cristal. 

Dans les études [55-57] on a cherché à déterminer l'influence 
d'une irradiation par rayons y et par rayons X d'une énergie infé- 
rieure au seuil de dommage, ainsi que des radiations lumineuses 
‘sur la formation de défauts dans l’antimoniure d'indium de type p 
à 78 K. La variation de la concentration de trous, atteignant quelques 
pourcents a été attribuée à la formation dans le sous-réseau cristal- 
lin de défauts de Frenkel, déterminée par l’irradiation. En échauf- 
fant les cristaux jusqu'à la température ordinaire, cet effet disparais- 
sait presque entièrement, ce qui serait dû à la recombinaison lacune- 
atome interstitiel. Cette interprétation a été critiquée dans [58-59] 
dont les auteurs affirment que l'origine de l'effet d’accroissement 
de la concentration des trous doit être attribuée à la « décharge » 
des états de surface « lents » à la surface oxydée des cristaux. Une 
variation de l’état de charge dans la couche d'oxyde et à la surface 
des cristaux peut modifier notablement la concentration des porteurs 
de charge du fait d'une modification de l’incurvation des bandes 
énergétiques dans la région superficielle du cristal. Comme la largeur 
“de la bande interdite de l’oxyde est importante (3,4 eV ([60]), la 
température à laquelle la variation de la concentration peut être 
stable, est suffisamment élevée. 

Dans [61] on a étudié la migration du lithium dans du germanium 
dopé au gallium. Un éclairement du cristal se t:ouvant à 78 K 
pendant une heure a provoqué un accroissement de la concentration 
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des trous et de leur mobilité (de 20%): ce résultat a été attribué à 
une migration du lithium dans le réseau du germanium provoquée 
par l’éclairement grâce à un mécanisme excitonique de la rupture des 
paires électron-trou. On ne peut que regretter que dans cette intéres- 
sante étude on ne fait état d'aucun procédé de contrôle expérimental 
qui soit indubitable et que l'interprétation des résultats ne soit 
pas univoque. 

Malkovitch et ses collaborateurs [62, 63] ont entrepris tout un 
cycle d'études dans lesquelles ils s’efforcèrent de mettre en évidence 
l'effet que pourrait exercer l’éclairement des cristaux sur la diffusion 
et la décomposition des solutions solides formées par différentes 
impuretés (Au, Ag, Li, Cu, Ni) avec le silicium et par le lithium 
dans le germanium. Cependant toutes les expériences ont fourni 
des résultats négatifs. 

Le problème de la diffusion stimulée par les irradiations d'une 
énergie inférieure au seuil de dommage dans les semi-conducteurs 
nécessite de plus amples recherches. 


Bibliographie 


ble 


. Paxauaunonno-cruMynHpoBanuHe npouecchHt B TBePAHX Tesiax. ÎIox pey. 
O. P. Huasosoï. TamkeuT. 1969. | 
. APAKEJIAH B. C. ATomkañ TexuHKa 3a pyÜexom. 1969, 4, c. 29. 
DIENES G., DAMASK A. J. Appl. Phys., 1958, 29, c. 1713. 
. LARSEN R., DAMASK A. Acta metall., 1964, 12, p. 1131. 
. JAMACK A. x JAHHC JAXK. Toueuune nebekTH B Merazrax. M., 1966. 
. KHB A. E., VMAPOBA ©. T. B Ku.: Pagmnauuounan nsnka nemerarnnu- 
decKuX KpncTar108. KueB, 1967, c. 88. 
. CTAPOUYBILEB C. B., KHB A. E., PO3EHIIBHT FT. JI. HAH CCCP, 
1967, 172, c. 907. 
8. CTAPOH VBIIEB C. B., KHB A. E. JAH CCCP, 1963, 151, c. 550. 
9. KHB A. E., YMAPOBA ©. T. OTT. 1967, 9, c. 2225. 
10. LE CLAIRE A. D., LIDIARD A. Phil. Mag., 1956, 1, 518. 
11. MANNING G. Phys. Rev., 1965, 139, 1A. 
12. TYPOB K. I., JYAHHOB M. FT. OŒMM. 1965, 20, c. 2. 
13. VENEYARD G. Disc. Faraday Soc., 1961, 31, p. ‘. 
14. SEITZ F., Rev. Mod. Phys., 1954, 26, p. 7. 
15. JEHUEHKO B. M. OTT, 1969. 11, c. 799. 
16. BABHSIOB B. C., YXHH H. À. Panuaunonnhie 3heKTH B HOJHYIPOBOAHN- 
KaX HN N0NÿYNPONOHHNKOBHX upnoOopax. M., 1969. 
17. JEHUEHRKRO B. M. IYTAUEBA T. C. B Ku.: Paxmaunonnme 2pheKkTu 
B TBePAHIX Tesax. TaluKenT, 1963, c. 78. 
18. BARUCH P. et al. Disc. Faraday Soc., 1961, 31, p. 76. 
19. BARUCH P., PFISTER J. Radiation Damage in Solids. Vienna, 1963, 3, 
p-. 43. 
20. PFISTER J., BARUCH P. J. Phys. Soc. Japan, 1963, 18, Suppl. III, p. 251. 
21. PFISTER J. Proc. 7th Congr. Int. Phys. Semicond. Paris, 1965, 3, p. 281. 
22. PFISTER J. Effets des rayonnements sur les semi-conducteurs. Paris, 1966, 
p. 281. 
23. PFISTER J. Thèse Ecole Norm. super. Paris. 1967. 
24. BRELOT A. Comm. pres. aux « Journées d'Electronique de Toulouse ». 
Paris, 1967. 
25. BRELOT A. In: Radiation Effects in Semiconductors. Santa Fe, 1967. 
26. PETERSON N., OGILVIE R. Trans. Metall. Soc., 1959, 215, p. 873. 


O OT © 10 


=] 


341 


. BRELOT A. Rapp. Activ. Lab. Phys. Ecole Norm. Super. Paris, 1966, 


p. 60. 


. BOJITAKC B. H., CABHH 9. IT. OTI, 1970, 4, c. 576. 


29. BONTAKC B. H., PEMBE3A C. I. OTT, 1966, 8, c. 2649. 


. HHH3OBA O. P., KOH®OMAH A. H. @TII. 1969, 3, c. 1405. 
. HHA3OBA 0. P., KJIAMKOBA O. A., OTT, 1970, 12, c. 2199. 
. HHA3OBA 0. P., KAHEEB M. A. B KH.: Panuannonne 2PDeKTH B TBËP- 


ZHX TeJAX. Tamkeur, 14963, c. 141. 


. HHA3OBA O0. P., KAHEEB M. A. OTT, 1963, 5, c. 2731. 
. CTAPOJHVBIIEB C. B., HHA3OBA O. P., RAHEEB M. A., KONOQ- 


MAH A. I. B Kku.: Pamnannonune HAPYILCHHA B TBÉPJHIX TEJAX H *KHAKOC- 
TAX. Tamwmkenr. 1967, c. 57. 


. CTAPOI YBLIEB C. B., HHA3OBA O. P., KAHEEB M. A. @OTT, 1967, 


9, Ne 3, c. 872. 


. KAHEEB M. A. OTT. 1968, 10, c. 922. 
. WALTER H., CHIHIRO K. Nucl. sci. Eng., 1968, 31, p. 175. 
. CHHLBIH B. H.. lPOMOB B. B., APAKEJIAH B. C., JIBICEHKO H.T. 


HAH CCCP. 1968, 182, M 2, c. 390. 


. NIEDERMEYER A. Phys. Stat. Sol., 1964, 6, p. 741. 
. BACEKMHH B. B., YCKOB B. A., HHPOBOKOB M. A. @OTT, 1965, 7, 


c. 3356. 


. APARESNAH B. C.. CHHMIBIH B. H. AAH CCCP, 1966. 170, c. 1352. 
. 3103b JT. H.. KHB A. E., HHA3OBA JI. P., YMAPOBA ©. T. HK3TO 


(nuchMa), 1970, 12, 5, c. 213. 


. BONTAKRC B. H., FOPOHENKHMA C. M., HRADAPOB T. JH., KYJIH- 


KOP F. C.. MAJTKOBHU P. IN. ŒOTT, 1971, 13, c. 11 


. OKCEHTEHJIEP BB. JI. B c6. «Meroxz parnauuonnuiX BO3HeHCTBAË B KHC- 


CHEHOBAHNN CTPYKTYPH M CBOÏCTB TBÉPJIHIX Tex», CTP. 16, 37. «DAH», Tam- 
KeuT, 1971. 


. GREGORY B. L. J. Appl. Phys., 36, 3765, 1965. 

. CORBETT J. W.. BOURGOIN J. L. Phys. lett., 38A, 135, 1972. 

. KHB A. E.. HCKAHJIEPOBA 3. A. @TII, 9, 325, 1975. 

. KMB A. E.. VMAPOBA ©. T.. OTI, 4, 571, 1970. 

. MAJIKOBHU P. IL, HACTHPIOK H. B. [incoma 8 3KOTO 17, sun. 3, 


1973. 


. ZHITS M. M.. KLIMKOVA O. A., NIYAZOVA O. K., POPOV N. V. 


Phys. Stat. Sol... 10a, K23, 1972. 


. MAJIIKOBHY P. Il. HHCTHPIOK M. B., CABHH 3. TI. OTT 17, 2415, 


1975. 


. JAMINI M. A. US Patent, CI 148-186 805, 864; Int. CI. HOII 7/48. 
. JENSEN E. W., THIEL J. E., US Patent, CI 148-186, 717, 974; Int. 


CI HOII 7/48. 


. BOJITAKC BE. H., KOHOPOBA JI. ®., MAJIKOBHU P. II. OTT 9, 6, 


1203, 1975. 


. ARNOLD G. W., VOOK F. L. Phys. Rev. 137, 1839, 1965. 
. BHTOBCKHH H. A., MAIIOBEI T. B., XAHCEBAPOB P. O., 


YEJIIOCTKA EF. B. OTII 1, 766, 1969. 


. BAHTOBCKHMH H. A., BAXJIHA FT. A. TAJHOBAHOB B. B., MAIHOBEII 


T. B., XAHCEBAPOB P. I. ©®TII 3, 132, 1967. 


. KRENTZ E. W., POGNIA H., WOIDERLICH W. Phys. Stat. Sol. 27 


KITI, 1968. 


. KRENTZ E. W. Zs. angev. Phys. 27, 244, 1969. 
. MUELLER R. K., JACOBSON R. L. J. App Phys. 35, 1524, 1964. 
. KACTAJIBCKHA A. A., IJIMMAK H. 


TANKHEB A. P. ©TII 7, 
1020, 1973. 


. RKROHOPOBA JT. ©., MAJIKOBHYU P. IN. OTT 18, 1976. 
. MAJITKOBHYU P. II., HHCTHPIOK H. B. @TT 16, 3192, 1974. 


CHAPITRE XV 


LA DIFFUSION SUR LES SURFACES EXTERNES 
ET LE LONG DES DÉFAUTS DE STRUCTURE 
DES SEMI-CONDUCTEURS 


$ 1. Caractéristiques de la surface d’un cristal réel 


Les processus de l’autodiffusion et de la diffusion des atomes étran- 
gers sur les surfaces externes des corps solides sont intimement liés 
aux caractéristiques de ces surfaces d’un cristal réel. 

La structure de la surface d’un cristal réel se trouvant dans un 
état d'équilibre thermodynamique a été considérée pour la première 
fois par J. Frenkel [1]. Une revue détaillée de l’état actuel du problème 
a été présentée par Guégousine [2]. Dans ce qui suit nous résumons 
les notions les plus essentielles concernant la structure des surfaces 
libres des cristaux réels, que nous avons à utiliser pour pouvoir expo- 
ser les problèmes que pose la migration superficielle des atomes. 

Dans les conditions de l'équilibre thermodynamique et à toute 
température différente du zéro absolu, la surface d’un cristal réel 
comporte un grand nombre de marches. Les positions des plans 
délimitant ces marches diffèrent entre elles d’une ou de plusieurs 
distances interatomiques (fig. 166). L'apparition d'un tel relief 
microscopique. que l’on désigne par rugosité à l'échelle atomique 
peut être considérée comme un cas particulier des fluctuations ther- 
miques [1]. 

Dans les conditions d'équilibre les marches peuvent avoir une 
direction constante qui d'ailleurs peut être quelconque par rapport 
aux éléments de symétrie du cristal [2]. 

Lorsque T >> 0 le bord de chaque marche se présente sous forme 
d’une ligne brisée comportant un nombre plus ou moins grand de 
brisures positives et négatives qui dépend de l’angle que forme l’orien- 
tation de la marche avec l'orientation de l’empilement le plus dense 
du cristal (fig. 166). Dans le cas d'un modèle bidimensionnel le 
relief microscopique d'une surface peut être caractérisé par la lon- 
gueur des différentes marches (ou par la distance séparant Jes bri- 
sures) À : 


À & exp (w/KT), (XV,1) 


où a est le paramètre du réseau cristallin, w, l'énergie de sublimation 
rapportée à un atome. Cette relation montre que la longueur des 
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marches diminue à mesure que croît la température. Les fluctuations 
qui se manifestent à la surface d’un cristal et qui déterminent l’appa- 
rition même des marches donnent lieu à une variation de leurs lon- 
gueurs ; ces variations de longueur s'effectuent par addition ou expul- 
sion d’atomes qui migrent le long des marches indépendamment les 
uns des autres. Ces atomes isolés se trouvent dans un état d’adsorption 
sur les parties planes adjacentes aux marches et constituent une sorte 
de « phase gazeuse », tandis que la marche supérieure et la marche 
inférieure qui se trouvent de part et d'autre peuvent être considérées 


Fig. 166. Schéma d’une marche à la surface d’un cristal réel. 


1 — perte d'un atome par fluctuation, £ — échange d’atomes entre une marche et le « gaz» 
d’atomes adsorbés, 3 —— adatome, 6 —— lacune superficielle. 


comme la « phase condensée ». Un échange continu d’atomes entre 
ces « phases » donne lieu à un allongement ou à un rétrécissement 
des marches. 

La concentration d'atomes adsorbés sur les parties planes (donc 
faisant partie de la « phase gazeuse ») est donnée par l'équation 


= ro exp (—w'/AT), (XV ,2) 
où #, — 1/a est la concentration superficielle des atomes dans la 
phase condensée, w’ — w. l'énergie d’évaporation d'un atome dans la 


« phase gazeuse » (atomes adsorbés ou adatomes). La distance moyenne 
séparant deux adatomes isolés À, & À, tandis que la durée de vie 
sédentaire d’un atome est t, — To e4%/#T, où t, est la période des 
oscillations qu'effectue l'atome dans une direction parallèle à la 
surface ; Aw, l'énergie d'activation requise pour faire passer l'atome 
de sa position d'équilibre initiale dans une autre position équivalente 
a la première. Si on désigne par a la distance de séparation de deux 
positions d'équilibre (c'est donc la longueur d'un saut élémentaire), 


a 
la vitesse moyenne de déplacement des adatomes sera v = —- 


A l'état d'équilibre statistique les processus d'évaporation des 
atomes appartenant à une marche et de leur passage dans la « phase 
gazeuse » plane sont équilibrés par le processus inverse — la fixation 
des adatomes sur les marches (processus de condensation). Compte 
tenu du caractère aléatoire des déplacements élémentaires des 
adatomes, dont l’ensemble est analogne à un gaz, ces déplacements 
peuvent être caractérisés par un coefficient de diffusion D'£ # 
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æ vl, où v'est la vitesse moyenne et /, la longueur moyenne de libre 
parcours, égale à la longueur d’un saut élémentaire. 

Le coefficient de la diffusion superficielle des adatomes sur la 
surface du cristal peut donc s'exprimer par une relation de la forme 


Dse # = _ exp(—Aw/kT)= Dosexp(—Auw/KkT). (XV,3) 


Plus précisément cette expression caractérise le coefficient d'auto- 
diffusion superficielle, puisqu'il s'agit d’atomes adsorbés de même 
espèce que ceux qui constituent le cristal. On peut, tout formellement 
d'ailleurs, utiliser cette équation pour le calcul des coefficients de 
diffusion superficielle des atomes étrangers, adsorbés par la surface 
d'un cristal. Il va de soi que la valeur Aw de l'énergie d'activation 
doit correspondre à l’espèce des atomes adsorbés. 

Le coefficient de la diffusion superficielle est une grandeur qui 
dépend fortement de l’état de la surface. Il dépend notamment des 
traitements auxquels a été soumise la surface du cristal, de la pré- 
sence sur cette surface d'impuretés adsorbées, de la densité des 
dislocations et d’autres défauts de structure. Sa valeur peut égale- 
ment être fonction du microrelief de la surface et du mode de répar- 
tition sur celle-ci de différentes particules chargées [2]. 

Comme la configuration de la disposition des atomes dépend 
du plan cristallographique considéré et des orientations, le facteur 
de fréquence et l'énergie d'activation et donc en définitive le coef- 
ficient de diffusion superficielle dépendent tous de l'orientation 
cristallographique de la surface, et sont donc des grandeurs anisotro- 
pes. 


$ 2. Les processus élémentaires de la migration 
superficielle des atomes d’impureté 


Sur les parties de la surface qui sont planes à l'échelle atomique 
les atomes qui se sont « évaporés » d’une marche peuvent se déplacer 
par un seul acte élémentaire d’une distance beaucoup plus grande 
que le paramètre du réseau (dans le paragraphe précédent nous n’en 
avons pàs parlé pour simplifier l'exposé). Un tel processus de migra- 
tion correspond à une espèce de glissade des atomes sur une surface 
atomiquement plane. Le coefficient d'autodiffusion superficielle 
que l’on détermine expérimentalement est lié au coefficient d’auto- 
diffusion des adatomes D 4, par la relation: 


Ds = Dsofu/los OÙ la —nñoexp(—w'/kT) 


ou Ds— Dos exp ( 2) , 


kT 


qui est analogue à la relation existant entre le coefficient d’autodif- 
fusion volumique, la concentration des lacunes et le coefficient de dif- 
fusion des lacunes (voir ch. IT). 
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Dans le cas d'une hétérodiffusion superficielle où des atomes 
d'espèce À migrent sur la surface d’un cristal formé par des atomes 
d'espèce B, on peut envisager deux mécanismes de diffusion. L'un 
consiste en des « glissades » des atomes À sur une surface formée 
par les atomes B. Les atomes A se détachent d’une couche d’atomes A 
et se déplacent sur la surface B sous forme d’atomes adsorbés par 
celle-ci. Lorsque la chaleur d’adsorption des atomes A sur la surface B 
est importante, ce mécanisme ne peut se réaliser, et leur migration 
s'effectue par expansion de la couche condensée À par un mécanisme 
d’autodiffusion des atomes A. Ce dernier mécanisme est appelé 
parfois mécanisme de « déroulement du tapis ». La cinétique de ce 
dernier mécanisme sera déterminée par les processus d’autodiffusion 
superficielle si l’épaisseur de la couche A est beaucoup plus petite 
que D Ô. Lorsque du fait de ce mécanisme tous les atomes A viennent 
à former une couche monoatomique, ce mécanisme cesse d’être 
possible. Dans différentes publications consacrées à la diffusion 
superficielle (voir par ex. [3]), on a noté qu’une élévation de tempé- 
rature s'accompagne d'une transition du mécanisme du « déroule- 
ment du tapis » à celui de « glissades ». 


$ 3. Les procédés d’étude de la diffusion superficielle 


Dans les études expérimentales de la diffusion superficielle 
on enregistre le plus souvent la variation des propriétés physiques 
de la surface, accompagnant la diffusion, ou bien encore on déter- 
mine directement la répartition sur la surface de la concentration 
des atomes qui diffusent. Les procédés d’études peuvent donc être 
subdivisés en deux groupes. 

Dans le premier groupe des procédés d'étude on trouve les méthodes 
utilisant les microscopes à auto-émission électronique ou ionique, 
les méthodes dites de transfert de masse, notamment celle de la 
« guérison » des rayures et celle du développement des rainures inter- 
granulaires, les méthodes de l'émission thermo-ionique et photo- 
électrique et quelques autres encore. 

Le deuxième groupe comporte les différents procédés d'études 
utilisant les isotopes radioactifs, la méthode de la « fente », des 
éprouvettes stratifiées, les méthodes radiographiques. 

Dans ce qui suit nous prendrons en considération les méthodes 
utilisant les isotopes radioactifs et les méthodes de transfert de 
masse. Les autres procédés du premier groupe ont été décrits dans 
des mises au point dues à Guégousine {2], Sokolskaïa [3] et différentes 
publications. 

La méthode du transfert de masse est utilisée 
dans les études d’autodiffusion superficielle; le principe de la 
méthode se réduit à une observation visuelle des variations de forme 
de certains défauts macroscopiques de la surface lors des traitements 
thermiques convenables (guérison des rayures, développement des 
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rainures intergranulaires, frittage de billettes et de fils, etc.). La 
valeur locale du potentiel chimique des atomes se trouvant sur une 
partie incurvée de la surface, dépend de son rayon de courbure; 
il existe donc un gradient de potentiel chimique le long de toutes 
les régions incurvées de la surface, et son existence tend à niveler 
Ja surface par un transfert de matière des zones convexes vers les 
zones concaves. Ce transfert de matière peut se réaliser de différen- 
tes manières — par diffusion superficielle, par diffusion en volume, 
transfert par l'intermédiaire de la phase gazeuse et par fluage de la 
couche superficielle. 

Dans le cas où le rôle déterminant revient à la diffusion superfi- 
cielle et que les coefficients de diffusion D, et l’énergie superficielle 
c sont isotropes, l'équation décrivant la cinétique du processus 
d'aplanissement d’un relief ondulé quelconque Z — Z (x, t) se 
présente sous la forme suivante [4]: 


dZ LA A LA 
= AZ", (XV,4) 


, Z”” étant la quatrième dérivée par rapport 


à la coordonnée (Q est le volume atomique, n,, la densité superficielle 
des atomes, 7, la température (K), #, la constante de Boltzmann). 
Dans les études spéciales on utilise des reliefs de forme bien déter- 
minée (gauffrage sinusoïdal, rayure, etc.) et l'équation (XV,4) 
peut alors être rapportée à un relief concret. Ainsi, par exemple, la 
guérison d'une rayure isolée dans le cas où les conditions initiales 
et les conditions aux limites sont [4]: 


Z (x, o) = Zo (x), Z' (o, t), Z" (o, t) = 0, 
il vient: 


co lo 2 
°f sin — 

Z(z, )=—+ | (* +) exp(—Ak‘t) cos kx dk, (XV,5) 
0 


Let, sont la largeur et la profondeur initiales de la rayure (t = 0). 
Cette solution n'est valable que pour des rayures dont la forme est 
peu différente d’une forme régulière. En qualité de critère du taux 
d'écart par rapport à la forme régulière on utilise lacondition //hk S 1, 
1 étant la largeur et la profondeur de la rayure. En posant E — 
— 164,t/1$ l'équation (XV, 5) se réduit à la forme (pour x = 0): 


= p@)= + | (2) exp (— Est) ds. (XV,6) 
0 


Lorsque E — 1, on posera avec un degré de précision suffisant 
p (£) & 0,58 E-1/4, La profondeur de la rayure variera en fonction 
du temps selon la loi k — t-V4, Comme d'autre part pour Ë = 1h/h, = 

— 1/2 on peut déterminer par l’expérience le temps nécessaire pour 
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ln _. 
16 4: ? 
on peut alors calculer le coefficient d’autodiffusion superficielle 
par la formule: 


que la profondeur de la rayure soit à demi-guérie, soit ti,; — 


kTIS 1 
160Q2n9 1/9 ° 


Ds = (XV,7) 

On peut également déterminer le coefficient d'autodiffusion super- 
ficielle par étude de la cinétique de formation des rainures inter- 
granulaires (rainures d'attaque thermique), qui apparaissent lors 
des traitements thermiques. En adoptant des conditions initiales et 
aux limites convenables, l'équation (XV,4) permet d'obtenir deux 
solutions pour DS& [2]: 


hi (2) 
0,86! 


I (2) 
0e Ÿ 


Ds = v et Ds— 


hk est la profondeur de la rainure, /, la distance entre les sommets 
des bourrelets formés de part et d'autre de la rainure, 4 — kT/oQ°n.. 
En mesurant À ({) ou L ({) on arrive à calculer Ds. La mesure de la 
profondeur et de la largeur des rayures et des rainures d'attaque 
thermique s'effectue généralement à l’aide d'un microscope à inter- 
férence. Pour pouvoir utiliser correctement les expériences de trans- 
fert de masse pour la détermination de D, on doit réaliser les con- 
ditions (température, durée, etc.) dans lesquelles la contribution 
des autres processus de transfert de matière est petite vis-à-vis du 
transfert par diffusion superficielle. 

Les procédés utilisant lesradioisotopes 
pour les études de la diffusion superficielle se réduisent en règle 
générale à répartir sur la surface l'impureté choisie renfermant des 
atomes radioactifs, puis à déterminer les variations de cette réparti- 
tion initiale. Dansle procédé dit de la « fente » la source de la maticre 
qui diffuse est déposée sur la surface soigneusement préparée sous 
forme d’une petite tache ou d’un trait fin : pour étudier la répartition 
de l'’impureté après un traitement thermique on assure un déplace- 
ment contrôlé du cristal devant un écran comportant une fente. 
Derrière l’écran est disposé un compteur à scintillation, accouplé 
à un radiomètre. On obtient ainsi des courbes expérimentales de la 
répartition superficielle de l’impureté NM 4 — f(x). x étant la coor- 
donnée marquant la direction de la diffusion. Si nous disposons 
d'une solution de l'équation de diffusion répondant à des conditions 
initiales et aux limites adéquates, on peut. connaissant Vs, cal- 
culer D, [5]. La détermination de la courbe de la répartition super- 
ficielle de l'impureté diffusée peut être réalisée par le procédé usuel 
du prélèvement des couches successives de matière du cristal. Dans 
ce cas la source initiale d’impureté est déposée sur la face latérale 
du cristal et après le traitement thermique on enlève par abrasion une 
succession de couches parallèles à cette face. La mesure de la radioac- 
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tivité des couches successives permet d'obtenir la répartition Vs — 
— f(x) et d'en déduire la valeur de D. La température et la durée 
du traitement thermique doivent être telles que toute diffusion dans 
la masse du cristal soit pratiquement exclue afin que la radioactivité 
que l’on mesure sur les couches successives ne corresponde qu'à 
l'impureté répartie sur la surface perpendiculaire à la face latérale. 
Le défaut majeur de ce procédé réside dans sa sénsibilité médiocre 
résultant de la petitesse du flux de diffusion sur la surface. 

Guégousine et ses collaborateurs [6] ont mis au point un procédé 
pour accroître la sensibilité de la méthode de mesure de l'activité 
des isotopes des couches successivement prélevées dans les études 
de la diffusion superficielle. On utilise un empilement de minces 
plaquettes à faces parallèles du matériau étudié; sur l’une des faces 
de ce paquet bien polie on dispose une couche d'un isotope radioactif 
de la matière qui doit diffuser et après le traitement thermique on 
découpe le paquet de plaquettes parallèlement à sa face latérale. 
La mesure de la radioactivité de ces couches permet de déterminer 
la variation de la concentration du corps diffusé en fonction de la 
distance par rapport à la source. Les activités mesurées seront dans 
ce cas 2n fois plus grandes que dans le procédé usuel, nr désignant le 
nombre de lames formant l'empilement. Un autre avantage que 
procure ce procédé est qu'il exclut presque entièrement l'éventualité 
d'un transport de l’isotope par la phase gazeuse, puisque les lames 
superposées ne sont distantes que de 10-* cm environ (à l'exclusion, 
bien entendu, de la face supérieure et de la face inférieure du paquet). 
On notera que la méthode des isotopes radioactifs est parfaitement 
applicable aux études de la diffusion superficielle dans les corps 
poreux (poudres frittées) dont la surface totale est très développée 
et le long de laquelle diffuse l'isotope. 

On peut utiliser pour les études de la diffusion superficielle le 
procédé de l’auto-radiographie de la surface. Dans ce cas la source 
de l’isotope est disposée soit sur une des faces latérales du cristal. 
soit sur la surface même où l’on veut déterminer la diffusion superfi- 
cielle. La photométrie de l’auto-radiogramme de la surface relevé 
après un traitement thermique convenable permet d'obtenir des 
données numériques de la répartition de l'impureté sur la surface: 
si l’on dispose d’une solution adéquate de l'équation de diffusion. 
on peut alors calculer le coefficient de diffusion superficielle D. 
La sensibilité du procédé peut être accrue en pratiquant sur la surface 
une série de rayures parallèles, normales à la direction du gradient 
de concentration [7]. 


$ 4. Procédés de calcul du coefficient de diffusion superficielle 

Les processus de l’autodiffusion et de la diffusion des impuretés 
sur la surface d’un corps solide, dans des conditions où l’évaporation 
ou la diffusion en volume de la matière diffusée sont exclues, peuvent 
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être décrits par la loi de Fick: 
ON, _n ®N, 
x = Ds 0x2 ° 


(XV.8) 


J1 est évident que les solutions de cette équation correspondant 
à différents cas particuliers (diffusion à partir d’une source d'inten- 
sité constante, déposée sur une face latérale, diffusion d' une source 
d'intensité limitée, etc.). soient les mêmes que dans le cas d’une dif- 
fusion volumique [51]. Les coefficients de la diffusion superficielle 
D, se déduisent de la répartition de la concentration du corps diffusé 
de la même façon que dans le cas de la diffusion volumique. 

Il est cependant fort difficile de réaliser une expérience de diffu- 
sion purement superficielle, car elle s'accompagne généralement 
d'une diffusion dans la’ masse du cristal. On doit remarquer à ce 


F ig.,167. Diagramme illustrant les grandeurs intervenant dans le calcul du 
coefficient de la diffusion superficielle. 


propos que dans la pratique les traitements de polissage et les interac- 
tions avec le milieu ambiant font apparaître une couche superficielle 
perturbée, dont l'épaisseur atteint des centaines et des milliers de 
couches atomiques (10-% -— 10-° cm) et où le coefficient de diffusion 
a une valeur fortement accrue. On doit donc, dans toute étude 
de la diffusion superficielle, tenir compte du « pompage » de l’impu- 
reté diffusée par la masse du cristal. 

En désignant par D «et Dv les coefficients de diffusion superficiel- 
Je et volumique, par 6 l'épaisseur de la couche superficielle où on 
n'a à tenir compte que de Ds, la solution du problème de diffusion 
à résoudre (fig. 167) s’ obtient en résolvant le système des deux équa- 
tions différentielles suivantes: 


oN dN GN 
cu (Cr+ Sr) pour 226, GV.9) 
ON GN D ON 


(Dans le cas d'une source d'intensité constante N = N, pour y = 0). 
L'équation (XV ,9) se déduit de la loi de Fick appliquée à une couche 
superficielle de concentration W;: 


ôNs Na ON, 
= = De (Se + )» (XV,11) 


avec Ns = Net D<dN {dx = DydN/dx pour x — 6 (condition de 
continuité à la frontière). 
On suppose que ô < y. Ce système d'équations différentielles 
a été résolu avec quelques simplifications dans les études [6, 8 — 11]. 
Pour la première fois ce problème a été traité par Fisher [8] 
à l'occasion d'une étude de la diffusion le long d’une surface inter- 
granulaire. La solution approchée qu'il proposa est : 


Dy \1/4 
N(z,y.1)=Noexp| (+) mor Jet. (XV,12) 


Le « pompage » dans la masse du cristal s'effectue dans ce cas dans 
la direction x, et V« a une valeur stationnaire (dN &/0t = 0). En 
traçant la courbe des valeurs expérimentales de N = f (y) en coor- 
données In W et y. on peut tirer de la pente de la courbe la valeur 
du produit D 6: 


D (5) (Sr) VA 


Whipple [9] a donné une solution précise à ce problème, tandis que 
Suzuoka [10] en a donné le calcul numérique. Notons que dans ces 
calculs on utilise en qualité de paramètre caractérisant le taux de 


« pompage » le rapport 8/V D,-t. Lorsque la valeur de ce rapport est 
petite (ô/V Dyt < 0.1) les résultats d’un calcul basé sur la solution 
précise de Whipple {9] sont peu différents de ceux obtenus par appli- 


cation de la formule (XV, 12). Lorsque le rapport 6/V Dyt est grand 
(Z 10) la répartition NV = f (y) peut être décrite par l'équation: 


N y, D=N ete - 


Le coefficient de la diffusion superficielle se laisse calculer alors par 
la formule [12]: 
1 1 
Ds = 7 St MN D * (XV ,14) 
9 (y}? 


En cherchant une solution au problème de la diffusion intergranulaire 
Fisher a admis que |’ épaisseur de la frontière intergranulaire était 
égale à Ô — a — 9 + 10-8 cm (couche monoatomique). L'équation 
(XV,13) montre qu'en utilisant des données expérimentales on ne 
peut calculer que la valeur du produit D 6, et pour calculer D& 
il faut se fixer une valeur de 6. Nous avons déjà remarqué ci-dessus 
que dans les conditions usuelles ô peut avoir une valeur comprise 
entre 40-8 et 10-5 cm. selon la nature des cristaux utilisés et les 
conditions expérimentales. Nous voyons donc que dans le cas où 


ô/V Dvyt < 0,1 une seule expérience ne permet pas de déterminer 
séparément D, et 6. 
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Dans le cas du procédé du paquet de plaquettes cristallines, les 
auteurs de ce procédé ont établi les expressions suivantes de la répar- 
tition de la concentration de l’impureté diffusée [6]: 


: D 2/3 5/67 6 
F = 2,92N, pe 28 exp(—t}), (XV,15) 
y 
avec 
y*/3Di/3 
& = 0,472 


mare te dirt 


Cette expression est valable lorsque le rapport 6/Y Dit > 1. 
En appliquant l'équation (XV,15) on peut calculer séparément 


D, et 6. En effet, si on dresse le graphique In N — f (yf/3), la pente 
de la tangente à la courbe au point y — O permet de calculer le 
produit : 


im” CAL ES és 


En soustrayant ensuite par un procédé graphique la tangente au 
point y — 0 de la courbe In W = f (yt/3) on trouve les valeurs de 


InN,AtnN 


0 y y? 
Fig. 168. Procédé de détermination graphique de D.6 et de D, dans la méthode 
e l’empilage de plaques. 
1—InN = f(y/?), 2 — tangente à la courbe f (y/%), 3 — Aln N = ç (y:). 


À In N'pour différentes valeurs de y (fig. 168). En déterminant la 


pente de la droite dressée en coordonnées A In W, y". on calcule 
la valeur de D&« à l’aide de la formule: 


1 1 
Ds= om 19 


9 (y?) 


$S 5. Les résultats des études expérimentales 


La majorité des publications connues sur la diffusion et l’autodif- 
fusion superficielles concernent les métaux et les cristaux ioniques 
(voir par exemple [2, 3]). 

Les études de la diffusion superficielle sur les cristaux semi-con- 
ducteurs ne commencèrent que dans les années soixante et le nombre 
de publications qui y sont consacrées est donc assez modeste. Cepen- 
dant les problèmes que pose la physique de la surface des corps soli- 
des. ainsi que nombre de problèmes pratiques de la microélectronique 
et de la technologie des semi-conducteurs, stimulent fortement ces 
recherches. 

Dans ce qui suit nous donnons un bref aperçu des études consa- 
crées à la diffusion superficielle sur les cristaux semi-conducteurs. 

Dans l'étude [13] on a étudié la diffusion de l'argent sur les sur- 
faces (111) mécaniquement et chimiquement polies du germanium 


Fig. 169. Coefficients de diffusion 
des impuretés sur une surface (111) 
d’un cristal de germanium (1-3) et 
d’un cristal de silicium (4-6). 
Lignes en trait plein — surfaces polices par 
attaque chimique, lignes en pointillé — sur- 
faces rectifiées par abrasion. 1 — Ag [13]. 
8 — Sb [14], 3 — In [17], 4 — Ag [18], 
3 — Sb [19], 6 — Au. 


1,0 12 14 16 18 20 
TK" 

monocristallin. L’isotope radioactif était déposé à partir d'une solu- 
tion aqueuse de AgNO, sur une des faces latérales du cristal. Le 
recuit était réalisé dans une enceinte évacuée à 10-% torr. La réparti- 
tion de l'argent diffusé était déterminée par le procédé des prélève- 
ments des couches successives. En déterminant sur le graphique 
Ig N = f(x) la pente de la droite expérimentale on calculait la 
valeur de Ds. On a trouvé qu'entre 200 et 700 °C le coefficient de 
diffusion superficielle D de l’argent sur le germanium croît suivant 
une loi exponentielle (fig. 169). On a trouvé que pour une surface 
rectifiée par abrasion D $ — 5,4-10-#4 exp (—0.37/kT), et pour une 
surface polie Ds = 9,3-10-5 exp(—0,37/kT). Les auteurs de l'étude 
suggèrent que l'égalité des énergies d'activation de la diffusion sur 
les surfaces rectifiée par abrasion et polie témoignerait de ce que 
le mécanisme de la diffusion superficielle serait indépendant de l’état 
de la surface. 

Mais d'un autre côté les différences de' valeu de D,s doivent 
être attribuées à une différence des concentrations des défauts de 
structure sur les deux types de surface des cristaux de germanium. 
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Sur une surface travaillée par abrasion, où la densité des défauts 
est plus grande, l'argent diffuse plus rapidement que sur une surface 
polie par attaque chimique. L'analyse des résultats expérimentaux 
selon le procédé élaboré pour les paquets de plaquettes [6]. a permis 
de déterminer l'épaisseur 6 de la couche où se déroulent les processus 
de la diffusion superficielle. Ces calculs ont fourni une très grande 
valeur de 6, qui croît avec la température depuis 10-4 cm jusqu’à 
10° cm. Lorsque l'épaisseur de la couche superficielle est égale 

à 10% cm, la concentration d’ argent dans la masse de cette couche 
représente 10% cm-°, valeur supérieure à la limite de solubilité 
de l'argent dans le germanium. 

L'étude de la diffusion de l’isotope Sb!2%4 sur la surface (111) 
du germanium est décrite dans [14]. On y a étudié entre 250 et 
650 °C la diffusion sur des surfaces travaillées par abrasion et des 
surfaces polies par attaque chimique, et à 350 °C la diffusion sur 
une surface recouverte d’une couche de monoxyde de germanium 


d’une épaisseur de 1500 À environ. Le recuit était réalisé soit dans 
une atmosphère d'hydrogène, soit dans des ampoules scellées 
et remplies d’argon (dans le cas des surfaces oxydées). La détermi- 
nation des coefficients de la diffusion superficielle a été effectuée 
par le procédé du paquet de plaquettes (6. La variation thermique 
des coefficients de diffusion superficielle obéit à une loi exponentielle 
(fig. 169): 


Ds = 6° -106exp { — TE | 


pour une surface abrasée, et 


pour une surface polie par attaque chimique. 

En comparant les valeurs de D$ correspondant à 350 °C pour 
les trois types d'état de surface (polie, oxydée, abrasée), les auteurs 
de l'étude [14] tirent la conclusion que la mobilité des atomes dans 
la couche superficielle est d'autant plus faible que la surface a été 
mieux préparée. L'épaisseur ô de la couche superficielle croît avec 
la température (comme dans [13]), mais les valeurs absolues de 6 
sont notablement plus petites, allant de 3.5 -10-? jusqu'à 6,8 -10-$ cm 
Cette différence d’épaisseur par rapport aux données de [13] provient 
de ce que dans [13] les calculs étaient basés sur la valeur de Dy 
correspondant à à la composante de diffusion rapide de l’argent, tandis 
qu ’il serait plus correct d'utiliser les valeurs de D correspondant 
à la composante lente. Dans ce cas les valeurs de ô déterminées 
dans les deux études seraient du même ordre de grandeur. Cependant 
la valeur de |’ épaisseur de la couche calculée pour les températures 
basses, à savoir Ô & 3,5-10-° cm, est probablement trop faible et 
on ne peut lui attribuer aucun sens physique, aussi les auteurs de 
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l'étude [13] estiment-ils que le modèle utilisé pour le calcul des 
paramètres de la diffusion est inutilisable aux basses températures. 

Dans l'étude [15] on a étudié entre 450 et 600 °C le transport 
dans un champ électrique de l’antimoine sur la surface (111) d'un 
monocristal de germanium travaillé par abrasion. La répartition 
de l’antimoine sur la surface a été déterminée par le procédé du paquet 
en utilisant l’isotope Sb!**. Le paquet était constitué de 8-10 plaquet- 
tes de faible épaisseur de germanium monocristallin, de type p, 
d’une résistivité de À ohm-cm et comportant 3-10 dislocations par 
cm”*. Sur les deux faces latérales du paquet on déposait une couche 
de Sb!4, puis le paquet était placé entre deux plaques de germanium 
que l’on serrait entre deux électrodes de graphite munies de ressorts 
en tungstène. Les recuits étaient effectués sous un vide de 107% torr. 
La température du paquet était déterminée en mesurant la conduc- 
tance par deux sondes en molybdène. On déterminait les coefficients 
de la diffusion superficielle dans les conditions du transport dans 
un champ électrique en comparant les courbes de la répartition de la 
concentration fournies par l’expérience et par le calcul théorique 
161]. 

La variation thermique des coefficients de la diffusion superfi- 
cielle de l’antimoine sur le germanium obéit à la relation: 


) 


La valeur moyenne de l'épaisseur ô de la couche superficielle était 
égale à (270 + 80) À. Partant des valeurs de l'énergie d'activation, 
du facteur fréquentiel et de l'épaisseur de la couche superficielle 
on conclut dans [15] que la diffusion de l’antimoine dans la couche 
superficielle du germanium procède par un mécanisme lacunaire. 
On notera que la loi de la variation thermique de D & établie dans 
cette étude pour les cristaux abrasés diffère fort de celle déterminée 
dans [14], mais la concordance des résultats est meilleure pour les 
cristaux à surface polie par un procédé chimique. 

La diffusion et le transport dans un champ électrique de l’indium 
sur la surface (111) du germanium ont été décrits dans [17]. On 
a utilisé de minces plaquettes de germanium rectifiées par abrasion, 
de type p, d’une résistivité de 1 ohm-cm et renfermant 10° disloca- 
tions par cm *. Les températures de diffusion étaient comprises 
entre 600 et 910 °C, tandis que les expériences de transport étaient 
réalisées à des températures allant de 500 à 800 °C. On a utilisé 
le procédé du paquet de plaquettes en déterminant après traitement 
la répartition de l’isotope In‘t* par prélèvement et analyse des cou- 
ches successives. Le dépouillement des résultats expérimentaux était 
effectué par le procédé des couches standard; les valeurs de D, ainsi 
obtenues sont en bon accord avec les résultats des expériences de 
transport dans un champ électrique. La variation thermique de 
l'indium du coefficient de la diffusion superficielle de l’indium sur le. 


Ds = 60 exp ( — - 
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germanium s'exprime par l'expression (fig. 169): 


Ds = 200 exp ( —5+) . 

Entre 500 et 600 °C l’indium est transporté sur la surface du ger- 
manium par un champ électrique externe vers l’anode, tandis qu'entre 
700 et 800 °C, vers la cathode, ceci à la différence de l'antimoine 
qui entre 490 et 600 °C est transporté vers la cathode. On admet que 
l’indium (de même que l'antimoine selon [15]) diffuse dans la couche 
superficielle par un mécanisme lacunaire. 

La diffusion superficielle de l'argent sur le silicium a été étudiée 
dans [18]. On a utilisé des monocristaux de silicium de type r d’une 
résistivité de 20 ohm-cm, renfermant 10% dislocations par cm *. 
La diffusion a été étudiée sur les faces (100), (110) et (111) à des 
températures comprises entre 300 et 1000 °C par la méthode de 
J'autoradiographie (isotope Ag‘1°). 

Pour mettre en évidence l'influence du traitement des surfaces 
sur les paramètres de la diffusion superficielle on utilisait dans toutes 
les expériences deux lots d'échantillons, les uns ayant subi une recti- 
fication par abrasion et les autres polis par traitement chimique. 
Les courbes photométriques relevées sur les autoradiogrammes obte- 
nus après différents traitements thermiques des cristaux correspon- 
dent à une erfc. On a calculé le coefficient de la diffusion superficielle 
par différentiation graphique des courbes expérimentales N — 


= No erfc - == Par un procédé décrit dans [12]. On doit remarquer 


que le calcul de D s à été effectué sans tenir compte d’un « pompage» 
éventuel de l’impureté par la masse du cristal. 

L'absence de tout transport de l'argent par la phase gazeuse 
‘a été confirmée par des expériences spécialement entreprises à cet 
effet. Les variations thermiques des coefficients de la diffusion super- 
ficielle de l’argent sur les surfaces de silicium de différentes orienta- 
tions cristallographiques sont représentées sur les fig. 169 et 170, 
tandis que les valeurs correspondantes de D,s et de l'énergie d'acti- 
vation sont indiquées dans le tableau 42. 

Dans le cas des surfaces polies on observe une différence assez 
mette entre les paramètres de diffusion correspondant aux différents 
plans cristallographiques, tandis que ces paramètres sont pratique- 
ment les mêmes pour les surfaces rectifiées par abrasion. On peut 
donc supposer que la grande quantité de défauts apparaissant lors 
le l’abrasion estompent la différence des paramètres de diffusion 
sur'les différents plans cristallographiques. Pour déterminer la nature 
de la charge électrique portée par les particules d’ argent diffusant 
-sur la surface du silicium on a réalisé un certain nombre d'expériences 
de diffusion superficielle dans un champ électrique constant appliqué 
.(à 800 °C). ÏJ1 a été établi que l'argent se déplace sur la surface du 
Silicium à l’état d'atomes neutres et partiellement à l'état d'ions 
négatifs (charge effectivé — 0,01 e). D'autre part, une série d’expé- 
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riences a permis de mettre en évidence le rôle que jouent les disloca- 
tions dans la diffusion superficielle de l'argent ; on a constaté qu'un 
accroissement du nombre de dislocations entraîne une augmentation 
du flux de diffusion sur la surface, et ce parce que la puissance des 
« sinks » augmente. De la somme des résultats obtenus les auteurs 
concluent que la diffusion de l’argent sur la surface du silicium 
procède par un mécanisme lacunaire. 

Nous avons aussi effectué une série d'expériences sur la diffusion 
de l’isotope de l’or Au!*% sur la surface du silicium. On utilisait 
des cristaux de silicium dont la surface d’orientation (111) avait 


Fig. 170. Diffusion de l’argent sur différentes 
faces d’un cristal de silicium. 

Lignes en trait plein — surfaces polies par attaque chi- 

mique, lignes en pointillé — surfaces rectifiées par abra- 

sion. 1 — (110). 2 — (111), 3 — (100) , 4 — (110), (111) 
ct (100), 5 — diffusion en volume. 
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été rectifiée par abrasion ; comme dans l’étude précédente on a utilisé 
la méthode de l’autoradiographie. La variation thermique du coef- 
ficient de la diffusion superficielle entre 550° et 1000 °C s’exprime 
par la relation suivante (fig. 169): 


Ds —0,2-10 exp — 7) . 

Une variation de la densité des dislocations entre 10* et 10° cm? 
n’a pas exercé dans le présent cas d'influence notable sur la valeur 
du flux de diffusion sur la surface du silicium. Une étude du trans- 
port de l’or dans un champ électrique a montré qu'entre 1075 et 
1200 °C l'or se déplace sur la surface du silicium principalement 
vers la cathode, la charge effective portée par les ions variant en 
fonction de la température de 0,2 à 0,05 e. Cette diminution de la 
charge effective des ions de l’or est vraisemblablement déterminée 
par l'effet d'entraînement de ces ions par les électrons, comme cela 
s’observe souvent dans les études du transport dans la masse des 
cristaux (voir ch. XIII). 

La diffusion superficielle de l’antimoine sur le silicium a fait 
l'objet de l'étude [19]. Le calcul des coefficients de diffusion a été 
effectué en comparant les résultats expérimentaux avec les données 
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théoriques standard. Les expériences ont porté sur des surfaces 
polies et des surfaces rectifiées par abrasion. 

On a déterminé la variation thermique des coefficients de la 
diffusion de l’antimoine sur des surfaces de silicium d'orientation 
(111) préparées par abrasion et par polissage chimique (fig. 169); 
pour une surface travaillée avec un abrasif à grains de 6 microns: 


Ds = 66 exp (— #5), 


pour une surface travaillée avec des grains abrasifs de 3 microns: 
9 
Ds = 61 exp ( +) , 
pour une surface polie par attaque chimique: 


Ds= 78 exp (— 5). 


Ces résultats montrent que les différences entre les paramètres 
de la diffusion sur des surfaces ayant été préparées différemment 
ne sont pas bien importantes. 

Les processus d’autodiffusion superficielle du germanium et du 
silicium ont fait l’objet de plusieurs études par le procédé de la 
microscopie d'auto-émission électronique [20-28]. On y a étudié 
séparément la migration des atomes de germanium dans la couche 
externe (germanium sur tungstène) et dans les deux couches sous- 
jacentes. La diffusion superficielle du germanium sur la première 
couche atomique est nettement anisotrope, ne se manifeste qu'à des 
températures relativement hautes (700 = 1000 K) et se caractérise 
par d'importantes énergies d'activation: 


Qnl(011) —+ (111)1 = 1,24 eV ; 
Qu [(011) —+ (004)] = 1,7 eV. 


Les variations de l'aspect des images d'émission lors des processus 
de migration de ce type sont identiques à celles que l’on observe 
dans les études de la migration de différents gaz (H,, O.,, N), 
ce que l’on peut interpréter comme un processus de diffusion au 
sein de la couche d’adsorption chimique [3]. Dans la première couche 
sous-jacente la migration commence à se manifester à des tempéra- 
tures modérément basses (— 350 K) et présente toutes les caracté- 
ristiques du processus dit « du déroulement d'un tapis », notamment 
avec un bord de diffusion qui se déplace à une allure régulière. 
Les énergies d’activation sont isotropes et petites (0,25 eV). La 
faible valeur de l’énergie d’activation de la migration dans cette 
seconde couche est interprétée par les auteurs de [20, 21] par la 
saturation des liaisons covalentes que les atomes de germanium 
de la première couche forment avec le support en tungstène et avec 
leurs voisins. 
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L'autodiffusion du silicium s'effectue d’une manière analogue, 
mais se caractérise par des énergies d'activation plus grandes et ce 
aussi bien dans la première couche monoatomique que dans les 
suivantes. C'est ainsi qu'il a été démontré dans {27] que l'énergie 
d'activation de l’autodiffusion du silicium dans la seconde couche 
atomique est égale à Qu [(111) —> (111)] = 0,75 eV et Qu [(011) —+ 
—+ (001)] = 0,96 eV. Ces valeurs sont moins grandes que l'énergie 
de liaison de deux atomes voisins de silicium (1,95 eV). 

La diffusion superficielle sur les cristaux de composés binaires 
semi-conducteurs a fait l'objet de deux études. 

Dans la première [29] on a étudié l’autodiffusion superficielle 
sur les faces polaires À (111) et B (111) d’un cristal d'antimoniure 
d’indium. 

On sait que nombreux sont les processus physico-chimiques dont 
l'évolution est différente sur ces deux types de faces (111) (par 
exemple, vitesses différentes d’attaque chimique et d’oxydation 
anodique, valeurs différentes du travail de sortie des éléctrons, de la 
tension superficielle, etc.). L'origine physique de cette anisotropie 
particulière est déterminée par la différence de la configuration 
des liaisons des atomes d’indium de la surface (111) et des atomes 
d’antimoine de la surface (111). 

Les auteurs de (29] se sont fixés pour tâche de compléter les 
données dont on dispose sur l’anisotropie des propriétés de ces 
faces par une étude de l’anisotropie de la mobilité des atomes dif- 
fusant sur ces surfaces. Ils ont utilisé des cristaux de InSb de type n, 
avec une concentration de porteurs r égale à 10! cm#. Les recuits 
de diffusion étaient réalisés sous un vide de 5-10" torr à des tempé- 
ratures allant de 320 à 450 °C. La mobilité diffusionnelle des atomes 
était estimée par étude de la cinétique de guérison des rayures spécia- 
‘lement faites sur ces surfaces (voir $ 3). 

Par ce procédé on ne peut déterminer que la valeur du produit 
Ds, Ds étant le coefficient effectif du transport de la matière 
InSb et o, l'énergie superficielle spécifique. Pour en tirer la valeur 
numérique de D $ on a posé que (o)4 = (0) = (O1ia)- — 425 erg/m°. 
Les variations thermiques de D, correspondant aux surfaces À et B 
sont représentées sur la fig. 171. Ce graphique montre qu'aux erreurs 
expérimentales près la valeur de l'énergie d'activation est la même 
pour ces deux surfaces et vaut pour les différentes directions cristal- 
lographiques le long de ces surfaces 0,61-0,74 eV. Les valeurs des 
coefficients de l’autodiffusion superficielle sont cependant différentes 
sur les faces À et B et diffèrent selon les directions choisies sur ces 
surfaces. Cette différence doit être attribuée à des valeurs différentes 
de la constante D,£, ce qui signifie que la longueur des sauts de dif- 
fusion varie selon la face et selon la direction choisie sur celle-ci. 

La seconde étude [30] est consacrée à la mise en évidence de l’in- 


fluence qu'exerce la polarité des surfaces (111) et (111) de InSb 
sur la diffusion superficielle des atomes de l'or. Des éprouvettes en 
forme de parallélépipèdes étaient taillées dans des monecristaux 
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« 


InSb (nr & 10! cm'*) perpendiculairement à l'axe [111]. Après 
repérage des faces À et B des éprouvettes on les soumettait à un 
polissage chimique. En qualité de source de la diffusion superficielle 
on utilisait une couche épaisse de l’isotope Au‘, déposée par réaction 
chimique sur deux faces latérales de chacune des éprouvettes. 

Le recuit de diffusion des éprouvettes scellées dans des ampoules 
de quartz remplies d’argon s’effectuait à des températures comprises 
entre 290 et 440 °C. La répartition de la concentration superficielle 
de l’or sur les faces À et B était déterminée par le procédé de l'auto- 
radiographie. Les coefficients de la diffusion superficielle ont été 
alors calculés par application de la solution de la loi de Fick corres- 
pondant à une source constante, en utilisant les courbes expérimenta- 
les de la répartition de l'or. 

La fig. 171 représente les variations thermiques des coefficients 
de diffusion de l’or sur les faces À et B de l’antimoniure d’indium. 


Fi g: 171. Autodiffusion superfi- & 

cielle d’un cristal de InSb (1, 2) 

[29] et diffusion de Au (3, 4) sur 

les faces polaires de InSb À (1,3) 
et B (2,4). 


14 15 16 17 18 
T loir"! 


On peut constater que dans tout l’intervalle des températures utilisées 
les coefficients de diffusion ont des valeurs différentes sur les faces 
A-.et B. L'énergie d'activation de la diffusion sur la face À vaut 
0,81 eV, et sur la face B 0,54 eV. 

L'influence de la polarité de la structure cristalline sur la dif- 
fusion superficielle de l’or que l’on observe est probablement due 
à ce que sur les surfaces À et B les couches atomiques externes sont 
occupées par des atomes d'espèces différentes, qui possèdent un 
nombre différent d'électrons non appariés. 

Le tableau 42 résume les données expérimentales dont on dispose 
actuellement sur les valeurs des paramètres de l’autodiffusion et de la 
diffusion des impuretés sur les surfaces externes des cristaux semi- 
conducteurs. 
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$ 6. La diffusion le long des défauts de la structure 
des cristaux semi-conducteurs 


Dans ce paragraphe on passera rapidement en revue les résultats 
expérimentaux disponibles sur la diffusion des impuretés le long 
des joints entre les grains, le long des dislocations et des défauts 
d'empilement dans les cristaux semi-conducteurs. 

Dans la majorité des études expérimentales de la diffusion le 
long des joints entre les grains d’un agrégat polycristallin, le calcul 
des coefficients de diffusion s'effectue généralement en appliquant 
les solutions exactes ou approchées des équations de diffusion qui 
ont été élaborées en se basant sur le modèle de Fisher [8-11], et en 
procédant d’une façon analogue à ce qui se fait dans les études de 
la diffusion superficielle (voir $ 3). 

Pour déterminer les paramètres de la diffusion le long des dislo- 
cations on utilise également l’équation différentielle de Fick compor- 
tant cependant un terme supplémentaire pour tenir compte du 
« pompage » de la matière diffusant le long d’une dislocation dans 
la masse saine du cristal. I] existe deux procédés de solution appro- 
chée de cette équation. Le premier que l’on désigne sous le nom d’ap- 
proximation de Smoluchowski [31] admet que les dislocations sont 
suffisamment espacées pour que dans des conditions expérimentales 
fixées les zones de diffusion entourant chacune de ces dislocations 
ne se recouvrent pas. Le deuxième procédé, celui de Hart [32], 
tolère un recouvrement important des zones de diffusion de l’impureté 
diffusant le long d’une dislocation dans la masse saine du cristal. 
Ces deux cas extrêmes se caractérisent par le paramètre À — D,t/® — 
= tDyp, où D est le coefficient de diffusion dans la région du 
cristal ne comportant pas de dislocations, t{, la durée du processus 
de diffusion, p, la densité des dislocations et {, la distance de sépa- 
ration moyenne des dislocations. 

Lorsque le paramètre À € 1 on se trouve dans les conditions de 
l’approximation de Smoluchowski, tandis qu'avec À © 1, c’est l’ap- 
proximation de Hart qui est valable. 

En omettant les développements mathématiques de la résolu- 
tion des équations différentielles, on notera simplement que dans 
les cas où À < 1, la détermination du coefficient de diffusion le long 
des dislocations se ramène à celle de la répartition de la concentya- 
tion des atomes diffusés dans l’éprouvette (par exemple, par analyse 
de la radioactivité des couches successivement prélevées), soit 
Nu = f (x); en mesurant la pente de la droite dressée en coordonnées 
In Vuet x, on calcule le coefficient de diffusion à l’aide de la formule : 


__ 84Dy f à -2 - 
Da = (= In Na) | (XV,17) 
où r, est le rayon du cylindre déterminant la zone disloquée et 
A= | Ep pa du (XV,18) 


, « E& (u) + Yÿ (u)] ° 
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Dans l'expression figurant sous le signe somme J, et Y, sont 
la fonction de Bessel, p, un paramètre égal à Dyt/r,. La valeur der, 
est déterminée dans des expériences spéciales [33] ; on peut la déter- 
miner, par exemple, en effectuant des expériences de transport dans 
un champ électrique. En général on pose que r, est de l’ordre de 
quelques dizaines d’angstrôms. L'intégrale À a été calculée pour 
différentes valeurs du paramètre p et peut également être évaluée 
par des expressions approchées [34]. 

Lorsque la durée des recuits de diffusion et la densité des dislo- 
cations sont grandes, dans le cas donc d'un recouvrement mutuel 
des zones de dislocations (À Ÿ 1), la diffusion des atomes peut être 
caractérisée par un coefficient de diffusion effectif Deff. Ce coeffi- 
cient effectif est lié au coefficient de diffusion volumique et au 
coefficient de diffusion le long des dislocations par la relation sui- 
vante : 


DZ Dy+arpDa, (XV,19) 


9 est la densité moyenne des dislocations dans le cristal. 

Si on étudie la répartition de l’impureté dans deux cristaux dont 
les densités des dislocations p, et p, sont différentes, la détermination 
du coefficient de diffusion effectif dans ces deux cristaux (Deff et D£ff) 
permet de calculer le coefficient de diffusion le long des disloca- 
tions D ;: 


pet pet 
7 (pipe) aré 


Dans la majorité des études de la diffusion le long des défauts 
de structure on détermine la répartition des atomes diffusés par 
mesure de l’activité des isotopes dans les couches prélevées sur les 
cristaux. Dans d’autres on a utilisé la méthode autoradiographique 
et le procédé de la jonction p-n [51]. 

La diffusion des impuretés le long des joints entre les grains 
a été le plus exhaustivement étudiée dans [35-38]. 

Le procédé de la jonction p-n a été appliqué à l'étude de la dif- 
fusion des donneurs et des accepteurs dans la région intergranulaire 
d'un bicristal de germanium [35, 36]. Il a été établi que toutes les 
impuretés utilisées (As, Sb, P, Al, In, Ga) diffusent le long des 
joints entre les grains plus rapidement que dans la masse du cristal. 
Dans cette étude on a utilisé des bicristaux dont la différence des 
orientations cristallographiques était faible, de sorte que la fron- 
tière entre les deux grains puisse être assimilée à un réseau de dislo- 
cations, où la distance entre les dislocations coins avoisinantes est 
grande. 

En appliquant également le procédé de la jonction p-n on a étudié 
la diffusion des donneurs et des accepteurs dans des bicristaux de 
silicium où les orientations des deux grains formaient entre elles 
un angle de 7,5° [371]. Les températures des recuits de diffusion 
étaient de 1050 et 1200 °C. De même que dans le cas du germanium 
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on a observé une diffusion accélérée le long du joint entre les deux 
grains du bicristal. À 1200 °C 6D /D,ya # 10"! cm. L'énergie d’acti- 
vation de cette diffusion accélérée le long du joint a été trouvée 
égale à 4,5 eV (l'énergie d'activation de la diffusion en volume du 
phosphore dans le silicium est voisine de 3,7 eV (voir ch. VI, $ 1). 

: Dans [38] on a étudié la diffusion du bore le long des joints entre 
les grains dans le silicium. On y a utilisé des bicristaux de silicium 
de type #7, d'une résistivité de 10 ohm-cm; les cristaux ont été 
tirés le long de l’axe [100], l’angle de désorientation par rapport 
à l'axe [010] était de 10° environ. Après un recuit de diffusion réalisé 
en deux étapes (1 heure à 1120 °C et 1 heure à 1140 °C), on a révélé 
par attaque chimique d'une coupe en biais la position du front 
de diffusion (c'est-à-dire la jonction p-n); la forme de la jonction 
était symétrique par rapport à l'orientation relative de la direction 
de la diffusion et de la direction des dislocations. La vitesse de la 
diffusion du bore le long du joint entre les grains était plus petite 
que celle de la diffusion dans la masse des cristaux. 

Les résultats des recherches sur la diffusion le long des disloca- 
tions dans différents semi-conducteurs, ainsi que sur l'influence 
qu’exercent les dislocations sur la diffusion volumique des impuretés, 
ont été exposés dans les études [39-401]. 

Dans (39] on présente les résultats d’une étude expérimentale 
de la diffusion le long d’une ligne de dislocation isolée dans un cristal 
de silicium. On y a étudié la ségrégation de l'aluminium dans du 
silicium renfermant de l'oxygène et préalablement dopé au phosphore 
et à l’antimoine. Lors des recuits, l'oxygène et l’aluminium migrent 
vers les dislocations et s’y déposent ; l'oxygène réagit avec le silicium 
en formant des particules d'oxyde comportant des inclusions d’alumi- 
nium ; ces particules d'oxyde sont nettement localisées à une distance 
de la dislocation telle que soit assuré le maximum d'énergie d'’inter- 
action entre la dislocation et les particules. La répartition de ces 
inclusions d'oxyde a pu être enregistrée dans toute la profondeur du 
cristal par un procédé de microscopie en infrarouge, tandis qu'à sa 
surface on observe autour de chaque dislocation une jonction p-n. 

La diffusion de l’antimoine le long des dislocations d’un cristal 
de silicium a fait l’objet de l'étude [34]. Les monocristaux de sili- 
cium étaient de type p, d'une résistivité de 2 ohm-cm. Les traite- 
ments thermiques étaient effectués à des températures comprises 
entre 650 et 950 °C. La répartition de la concentration des atomes 
diffusés était déterminée par mesure de l’activité de l’isotope Sb{° 
des différentes couches successivement prélevées sur les cristaux. 
Les calculs ont été effectués dans l’approximation de Smoluchow- 
ski. Les résultats obtenus ont montré que dans la gamme de tempé- 
ratures utilisées le coefficient de diffusion le long des dislocations 
était indépendant de leur densité (la densité des dislocations dans 
les cristaux utilisés était égale à 1,08 -10%, 2,00 -10* et 3,8 -105 cm —). 

La variation thermique du coefficient de diffusion de l’antimoine 
le long des dislocations des cristaux de silicium s'exprime par l’ex- 
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pression 


Dy=4,5-102 exp(— +). 

Une diffusion rapide de l’antimoine le long des dislocations a 
été également mise en évidence lors d’une étude du transport de 
l’antimoine dans un champ électrique appliqué à un monocristal 
de germanium renfermant près de 10% dislocations par cm * [40]. 
Dans ces expériences on a également utilisé l’isotope Sb'* et l’ap- 
proximation de Smoluchowski en tenant compte de l'influence 
qu'exerce un champ externe appliqué sur la mobilité des ions d'im- 
pureté dans les régions voisines des dislocations. Dans des expé- 
riences spécialement conçues on avait déterminé le rayon effectif 
des dislocations qui a été trouvé égal à ro — (150 + 70) À. Les 
valeurs de la constante de diffusion et de l'énergie d'activation qui 
ont été déterminées dans cette étude sont: 4-10 cm°/s et 1,95 eV. 

La diffusion de l’indium le long des dislocations dans les cris- 
taux de germanium et de silicium a fait l’objet de plusieurs études 
133, 41-43], dans lesquelles la répartition de l’isotope In'!t était 
déterminée par mesure de l’activité des couches prélevées sur les 
cristaux après diffusion. 

Le calcul des coefficients de diffusion était effectué dans l’ap- 
proximation de Smoluchowski. Dans l'étude [41] on a utilisé des 
monocristaux de germanium de type x d'une résistivité de 35 ohm x 
xcm et comportant de 5 -105 à 10* dislocations par cm *. On n’a con- 
sidéré que la diffusion de l’indium le long des dislocations d'orien- 
tation [111]. On a posé que le rayon des dislocations r, était égal à 
3-10-7 cm. Entre 510 et 880 °C la variation thermique du coefficient 
de diffusion le long des dislocations pent être décrite par l'expres- 
sion (voir fig. 172) 

Da = 6,8-10$ exp ( +) . 

Il est à remarquer que l’énergie d'activation de la diffusion le 
long des dislocations qui a été déterminée dans cette étude est égale 
à l'énergie d’activation de la diffusion volumique usuelle. L'’au- 
teur de l'étude estime que ce résultat pourrait être attribué à une 
variation avec la température du rayon des dislocations. 

Une valeur plus petite de l'énergie d'activation de la diffusion 
de l’indium le long des dislocations dans les cristaux de germanium 
a été déterminée dans [42] où l’on étudiait le transport dans un champ 
électrique à des températures comprises entre 900 et 810 °C. La 
valeur de l'énergie d'activation ainsi déterminée est 2,23 eV et la 
constante de diffusion 1,3-10? cm°/s. 

Dans l'étude [33] on a déterminé le paramètre de la diffusion 
le long des dislocations sessiles (direction (110]) dans des monocris- 
taux de silicium de type p, d'une résistivité de 18 ohm-cm renfer- 


mant une densité (moyenne) de dislocations égale à M4 — 10* cm. 
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Le traitement thermique a été effectué en présence d'une atmosphère 
gazeuse, après une évacuation préalable à 107 torr à des différentes 
températures comprises entre 1100 et 1270 °C. Le rayon effectif des 
dislocations déterminé dans des expériences de transport est r, — 
— 100 + 40 À. 

Les auteurs de l'étude [33] ont observé l'existence d'un rapide 
flux de diffusion d’indium le long des dislocations. La variation 


Fig. 172. Diffusion des impuretés 
le long des dislocations dans un 
cristal de germanium (4,6) et 
dans un cristal de silicium (1-4). 
1 — Sb (341, 9 — In (33. 43], 8 — Ag 
[43], 4 — Sb [40], 5 — In [41], 6 — 
Ge [a4]. 
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thermique du coefficient de diffusion le long des dislocations est 
donnée par la formule (voir fig. 172): 


Da = 10" exp (—<+). 


Un bon accord qualitatif de ces résultats a été obtenu en effec- 
tuant l’autoradiographie des surfaces des cristaux successivement 
mises à nu. 
= Les résultats de l'étude [43] consacrée au transport de l’indium 
dans un champ électrique le long des dislocations orientées dans une 
direction [111] des cristaux de silicium, confirment les résultats 
obtenus dans [33]. Les paramètres de diffusion déterminés dans 
[43] sont : Doa = 8-10 cm =*/s et Q — 3,2 eV. | 

Dans les études [42 et 43] on a également étudié le transport 
dans un champ électrique le long des dislocations d’un monocristal 
de silicium, du germanium et de l'argent. Le transport de l’isotope 
Ge’! n’a été étudié qu’à une seule température, 920 °C. Le coeffi- 
cient de diffusion du germanium le long des dislocations a été trouvé 
égal à Dy — 3,2 107! cm°/s (à cette même température le coefficient 
de diffusion volumique D, — 1077 cm}/s). 

_ Les paramètres de la diffusion de l'argent le long des disloca- 
tions d’un cristal de silicium ont été trouvés égaux à: Da — 
= 1,5 cm°/s, Q = 1,39 eV. 

La mise en œuvre du procédé d'étude du transport dans un champ 
électrique a permis d’étudier l’autodiffusion du germanium le long 
des dislocations [44]. On a utilisé à cette fin des plaquettes de ger- 
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manium monocristallin (6 x 6 X 4) mm, comportant 10* dislo- 
cations par cm-*, dont la surface est perpendiculaire à l’axe cirstal- 
lographique [111]. Pour pouvoir déterminer les paramètres de l’au- 
todiffusion on a utilisé l’isotope Ge‘! ; les températures étaient com- 
prises entre 650 et 850 °C. La répartition de la concentration de 
l’isotope était déterminée par analyse de l’activité des couches pré- 
levées successivement sur les éprouvettes. La valeur moyenne du 
rayon effectif r, des zones des dislocations a été trouvée égale à 
(450 + 70) À. 

La variation thermique du coefficient de l’autodiffusion du ger- 


manium le long des dislocations est décrite par l'équation (voir 
fig. 172): 


9 
Da = 8-10 exp (—<) . 

Dans toutes les études que nous venons de passer en revue, on 

a observé un flux de diffusion plus rapide le long des dislocations 

que dans la masse des cristaux de germanium et de silicium. On 

observait en général que le rapport de l’énergie d’activation de la 

diffusion le long des dislocations à celle correspondant à la diffu- 


sion volumique SE < 1. Cependant dans quelques études on n'a 


pas observé que les dislocations exerçaient une influence notable 
sur la diffusion. C’est ainsi que dans l'étude [45] on n’a observé 
qu’un accroissement minime de la vitesse de la diffusion du cadmium 
le long des dislocations d'un cristal de GaAs qui en comportait 
plus de 10* cm. 

Dans [46 et 47] on n’a pas réussi à déceler le moindre accrois- 
sement de la vitesse de diffusion dans des cristaux après y avoir 
introduit des dislocations par déformation plastique. Dans [48], 
lors d’une étude de la diffusion de l'argent, du cobalt et du fer dans 
des cristaux de germanium renfermant différentes densités de disloca- 
tions, on a constaté que les coefficients de diffusion dans les cris- 
taux comportant 10% dislocations par cm'* environ sont même 
plus grands que dans les cristaux comportant un plus grand nombre 
de dislocations (Æ 10% cm'*). D'autre part, l'existence de compo- 
santes lente et rapide du flux de diffusion pour certaines impuretés 
diffusant dans les semi-conducteurs est interprétée par les auteurs 
de [49] sur la base d’un mécanisme dislocationnel de la diffusion. 
Pour les éléments des groupes III et V du système périodique la 
composante lente correspond à un flux par les lacunes, tandis que 
la composante rapide est déterminée par une diffusion de ces im- 
puretés le long des dislocations. Toutes ces questions, même sans 
se référer aux détails du mécanisme de la diffusion le long des dis- 
locations tenant compte de la structure du noyau de la dislocation, 
exigent des études plus détaillées. 

Dans les couches épitaxiques des semi-conducteurs en plus des 
dislocations isolées, on trouve d’autres défauts de structure, tels 
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les faisceaux de dislocations et les défauts d'empilement qui se for- 
ment à l'interface substrat-couche épitaxique. 

Une étude de la diffusion de l’antimoine le long des défauts de 
structure des couches épitaxiques de germanium a été décrite dans 
{50]. Les couches épitaxiques de germanium avaient été déposées 
sur des substrats en germanium monocristallin d'orientation (111), 
par le procédé de la réduction du tétrachlorure de germanium. 

L'étude du processus de diffusion le long des défauts de structure 
entre 500 et 800 °C a été effectuée par autoradiographie des surfaces 
successivement mises à nu. Les cristaux qui ont été traités à une 
des températures indiquées dans une atmosphère de vapeurs d'’an- 
timoine radioactif, étaient autoradiographiés après chaque réduc- 
tion de leur épaisseur. Sur les autoradiogrammes ainsi obtenus, 
on pouvait observer des taches noires correspondant aux régions 
où la concentration de l'antimoine était plus grande. Ces taches 
présentaient une forme approximativement triangulaire qui cor- 
respond à la forme des figures d'attaque des défauts d’empilement 
dans les couches épitaxiques. La photométrie des taches présentes 
sur les différents autoradiogrammes relevés à différentes profon- 
deurs du cristal a permis de dresser la courbe de la répartition de 
l'activité résiduelle de l’antimoine en fonction de la profondeur 
I — (x). Le calcul du coefficient de diffusion a été effectué en 
utilisant une solution approchée de l'équation de Fick correspon- 
dant au cas d’une diffusion dans un corps solide de section variable. 

Dans le cas où 4 Dt S Hz (H étant la hauteur du défaut consi- 
déré comme un cône dont la base se situe sur le plan x = 0) cette 
solution se présente sous la forme suivante: 


me). 


N (x,t) = Noexp ( 


En dressant la courbe représentant l'activité résiduelle 7 en 
fonction de la profondeur, puis la courbe de la répartition N = f(x) 
on arrive à déterminer le coefficient de diffusion qui est donné par 
la pente de la droite In N = f(x). 

Les résultats obtenus dans cette étude témoignent de ce que les 
coefficients de diffusion de l’antimoine le long des défauts de struc- 
ture des couches épitaxiques du germanium sont plus grands que 
les coefficients de diffusion dans leurs parties saines de 6-7 ordres 
de grandeur à des plus basses températures et de 3-4 ordres de gran- 
deur à des températures les plus élevées. Les variations thermiques 
des coefficients de diffusion le long des deux types de défauts qui 
ont été étudiés, à savoir, les faisceaux de dislocation et les défauts 
d'empilement, sont décrites par les expressions suivantes (fig. 173): 


Dr. à = 1,4-107 exp(— +). 
Die = 7:10" exp (—+) 
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Les recherches qui ont été effectuées dans notre laboratoire 
sur les couches épitaxiques de silicium ont permis de constater que 
dans ce cas également l’antimoine diffuse de préférence le long des 
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Fig. 173. Diffusion de l’antimoine le long des défauts de structure d’une cou- 


che épitaxique de germanium (1, 2) et de silicium (3). 
1 — le long d’un faisceau de dislocation, £, 3 — le long des défauts d’empllement. 


défauts d'empilement des couches épitaxiques. L'énergie d'acti- 
vation a été trouvée égale à 1,2 eV et la constante de diffusion à 
4,3-10-5 cm°/s. 


COMPLEMENT AU CHAPITRE XV 


La diffusion des impuretés dans les couches épitaxiques 
de semi-conducteurs 


Les différentes particularités des processus de diffusion dans 
les couches épitaxiques de semi-conducteurs sont déterminées non 
seulement par les propriétés physico-chimiques des produits utilisés 
pour leur croissance, mais également par le procédé technologique et 
le régime thermique correspondant (épitaxie par transport chimique 
en phase gazeuse, condensation sous vide, épitaxie en phase liquide, 
etc.). Les inhomogénéités de dopage et de la composition des cou- 
ches, les différences des propriétés du substrat et de la couche épita- 
xique déposée, ainsi que différents autres facteurs contribuent à 
compliquer fortement le problème de la répartition des impuretés 
dans les couches épitaxiques. 

Au chapitre XIII nous avons déjà présenté quelques données 
concernant la diffusion du zinc dans les couches épitaxiques des 
solutions solides de substitution GaA,P,.., Al.Ga,_.Aset In,Ga,_,As. 
Au $ 6 du présent chapitre on a présenté un bref aperçu des résul- 
tats d’une étude de la diffusion de l’antimoine dans les couches 
épitaxiques de germanium. Dans ce qui suit nous présentons les 
résultats des recherches plus récentes sur la diffusion et la réparti- 
tion des impuretés dans les couches épitaxiques de silicium, ainsi 
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que dans les couches et les hétérostructures épitaxiques des compo- 
sés AMIBV. 

Les couches épitaxiques de silicium comportent en général une 
densité de défauts plus importante que les monocristaux. Ces dé- 
fauts, notamment les dislocations, contribuent à accélérer la dif- 
fusion des impuretés dans les couches épitaxiques. En effet du fait 
de la réduction de l’énergie potentielle du réseau dans la région en- 
tourant une dislocation, les atomes d'impureté et les autres défauts 
ponctuels migrent vers ces régions et s’y accumulent. Dans la région 
fortement perturbée du noyau de la dislocation les défauts ponc- 
tuels possèdent une mobilité accrue, plus grande que dans les au- 
tres régions du réseau cristallin. La diffusion des atomes d’impure- 
tés le long du noyau d’une dislocation y est donc plus rapide que 
partout ailleurs. 

C'est probablement Kahng et al. [52] qui ont noté pour la pre- 
mière fois que la vitesse de diffusion des impuretés le long des dis- 
locations renfermées dans une couche épitaxique de silicium est 
plus marquée. Ces auteurs ont observé une diffusion accélérée de 
l'arsenic introduit par autodopage dans une couche épitaxique de 
silicium déposée par un procédé de transport en phase gazeuse sur 
un substrat de silicium fortement dopé à l’arsenic. La décoration d’u- 
ne coupe en biais de la couche obtenue par attaque par un sel d’ar- 
gent a montré que les défauts de structure sont essentiellement lo- 
calisés à l'interface couche épitaxique-substrat. Une étude de la 
répartition de l’arsenic dans la région voisine de l'interface réali- 
sée par le relevé des courbes tension-capacitance, a montré que le 
coefficient de diffusion de l’arsenic y est de 3 à 8 fois plus grand que 
dans les lingots monocristallins de silicium. Maeda et Takayama 
[53] en utilisant une attaque chimique en phase gazeuse du substrat 
en silicium juste avant la croissance de la couche épitaxique, sont 
arrivés à réduire considérablement la diffusion de l’antimoine du 
substrat dans la couche épitaxique. Ce résultat doit être attribué 
à ce que l’attaque chimique du substrat a permis d'enlever une 
part importante des défauts de surface du substrat. 

La variation thermique du coefficient de diffusion du phosphore 
et de l’antimoine (renfermant des atomes des isotopes Sb!** et P*°) 
pre TS couches épitaxiques de silicium a fait l’objet des études 
54-561]. 

Starodoubtsev et al. {54] ont étudié la diffusion du phosphore 
radioactif dans les couches épitaxiques de silicium obtenues par ré- 
duction du SiCl,. Les couches n'étaient pas spécialement dopées 
lors de leur croissance et étaient de type n, d’une résistivité com- 
prise entre 2 et 5 ohm-cm. La répartition en profondeur de la con- 
centration de phosphore était déterminée en prélevant par abrasion 
de petites portions de matière et en analysant ensuite leur radio- 
activité. La répartition obtenue correspond d’une façon satisfai- 
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La variation thermique du coef- 
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ficient de diffusion du phosphore dans le: couches épitaxiques 
s'exprime par l'expression: 


Dp = 1,8-10"* exp (— is cm°/s. 


Lutovitch et al. [55], dans leur étude de la diffusion de l’antimoine 
ont utilisé des couches épitaxiques de silicium de type x d’une ré- 
sistivité de 10-30 ohm-cm, préparées par réduction du SiCl,. Le 
procédé d'étude était le même que celui de (54]. La variation ther- 
mique du coefficient de diffusion de l’antimoine dans les couches 
épitaxiques de silicium est donnée par l'expression : 

Dsr = 10,5 exp ( — ++) cm?/s. 

Dans la gamme des températures comprises entre 4000 et 1200 °C 
les coefficients de diffusion du phosphore et de l’antimoine dans 
les couches épitaxiques de silicium sont de 10 à 15 fois plus grands 
que dans les lingots monocristallins. On peut regretter que dans 
les études (54, 55] on n’ait pas étudié les relations entre les coef- 
ficients de diffusion et les défauts de structure des couches épitaxi- 
ques utilisées. 

Ouskov et Svétlov [56] ont procédé à une étude de la vitesse de 
diffusion de l’antimoine en fonction de la densité des dislocations 
dans les couches épitaxiques de silicium de type p, obtenues par 
condensation sous vide. Pour une densité de dislocations comprise 
entre 10% et 10% cm”* la variation thermique (1250-15 500 K) du coef- 
ficient de diffusion de l’antimoine est: 


Ds = 7,9 exp ( — ES ] cm?/s. 


Si la densité des dislocations atteint (3-6) -10%cm -? la vitesse 
de la diffusion s'accroît et la variation thermique du coefficient de 
diffusion (aux mêmes températures) devient alors: 


Dsp = 4,4 exp —<>) cm?/s. 


Dans les couches épitaxiques ne renfermant qu'une densité faible 
de dislocations, la diffusion des impuretés évolue comme dans les 
monocristaux de silicium de même densité de dislocations. Un ac- 
croissement de la densité de dislocations aussi bien dans les couches 
épitaxiques que dans les monocristaux s'accompagne d’un accroisse- 
ment du coefficient de diffusion de l’impureté. Cette conclusion 
générale se trouve confirmée par les résultats des recherches de Gho- 
shtagore [57-59] sur la diffusion des donneurs et des accepteurs dans 
des couches épitaxiques et des substrats de silicium, de densités de 
dislocations et de défauts d’empilement voisins. Dans [57] il pré- 
sente les paramètres de la diffusion du phosphore et du bore dans 
des couches épitaxiques de silicium, préparées: par réduction du 
SiCl, à 1150-1250 °C. Il a été établi que les coefficients de diffu- 
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sion du phosphore et du bore dans les couches épitaxiques du sili- 
cium ne diffèrent pas de ceux que l’on détermine dans les substrats 
préparés par le procédé de la zone flottante ou par tirage d'un bain 
fondu. Entre 1130 et 1405 °C la variation thermique des coeffi- 
cients de diffusion du phosphore et du bore aussi bien dans les couches 
épitaxiques que dans les substrats s'exprime par les relations suivan- 
tes : 


Dp=7,4.10"2 exp [ _ SAERT "| , Cm?/s. 


Dg= 2,1-10"$ exp — SL | , Cm?/s. 
On admet que la diffusion procède par le mécanisme lacunaire. 
Des conclusions analogues ont pu être tirées de l'étude de la diffusion 
de l’arsenic [58], de l'aluminium et du gallium [59] dans les couches 
épitaxiques de silicium. Les paramètres de diffusion de ces impure- 
tés dans les couches épitaxiques ne se distinguent pas de ceux déter- 
minés dans les substrats monocristallins : Sladkov et al.f [60] qui 
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Fig. 174. 


étudièrent la diffusion du bure dans les couches’ épitaxiques du 
silicium sont arrivés aux mêmes conclusions. 

De même que dans le silicium et le germanium les processus de 
migration des impuretés dans les couches épitaxiques des composés 
AUIBV et de leurs solutions solides dépendent dans une large me- 
sure de la répartition des défauts de structure créés lors de leur crois- 
sance. En outre, le mode de répartition de l’impureté diffusée dé- 
pend de la tension de vapeur du constituant volatil durant le traite- 
ment thermique de diffusion (voir ch. VIII). 

Les résultats des études métallographiques des couches homoé- 
pitaxiques GaAs—GaAs et GaP—GaP présentés dans l'étude [61] 
font apparaître l'existence d'imperfections de la structure cristal- 
line telles que les dislocations, les défauts d'empilement et les mâ- 
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cles. A l'interface couche épitaxique-substrat on a observé l'appa- 
rition d’un réseau bidimensionnel de dislocations et la densité des 
dislocations atteignait 10° cm? (fig. 174). L'existence à l'interface 
d'une large zone de transition (15-20 microns) où la densité des 
dislocations est accrue, est attribuée d’une part à la différence des 
taux de dopage du substrat et de la couche épitaxique, et, d'autre 
part, aux écarts à la stœchiométrie qui se produisent lors de la 
croissance de la couche. Une étude au microscope électronique de 
la structure des hétérojonctions Ge-GaAs a révélé qu’à l'interface 
se trouvent des inclusions en forme de plaquettes, des boucles de 
dislocations et des inclusions cohérentes qui se concentrent tout 
autour des plaquettes. Cela signifie que c'est près de l'interface que se 
forment les hétérogénéités de la structure des couches épitaxiques. 

Une des caractéristiques des couches épitaxiques des solutions 
solides formées par les composés AITNBV est que la composition de 
Ja couche varie en fonction de l'épaisseur (fig. 175); cela tient à la 
différence des coefficients de ségrégation des constituants qui se 


EFig. 175. 


manifeste pendant tout le processus de la croissance de la couche 
épitaxique. Cette variation de la composition peut donner lieu à 
une variation du coefficient de diffusion en fonction de la coordon- 
née (voir ch. XIII). 

Examinons quelques résultats expérimentaux obtenus dans les 
études concernant la diffusion des impuretés dans les couches épi- 
taxiques des composés AUIBV. L'étude [64] a été consacrée à la 
diffusion du zinc dans les couches épitaxiques de GaAs de type n, 
obtenues par le procédé des réactions de transport en phase gazeu- 
se. L'énergie d’activation de la diffusion du zinc dans ces couches 
a été trouvée égale à 0,85 eV, tandis que dans les substrats en GaAs 
elle est égale à 2,58 eV. Une différence aussi grande entre les valeurs 
de l'énergie d'activation déterminées dans cette étude laisse planer 
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des doutes sur ces résultats, surtout si on se réfère à l'étude [65], où 
on n'a observé aucune différence entre les coefficients de diffusion 
des impuretés (zinc et cadmium) déterminés dans les couches épita- 
xiques et dans les substrats en GaAs. 

La diffusion des impuretés du groupe I (Cu, Ag, Au) qui se com- 
portent dans les composés AUIBV comme des impuretés à grandes 
vitesses de diffusion (voir ch. VIII), a été étudiée aussi bien sur 
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Fig. 176. 


des couches homoépitaxiques (GaAs sur GaAs) que sur les couches 
hétéroépitaxiques (Al,Ga,_,As sur des substrats en GaAs [66, 67]. 

Dans l'étude [66] on a déterminé les paramètres de la diffusion 
du cuivre, marqué par l’isotope radioactif Cu‘, dans des couches 
épitaxiques de GaAs déposées par réaction en phase gazeuse sur 
des substrats de GaAs d'orientation (100). Le recuit de diffusion a été 
effectué à 500 °C durant une heure. La répartition du cuivre diffusé 
dans les couches épitaxiques est représentée sur la fig. 176. On a 
constaté que la concentration du cuivre dans la couche épitaxique 
(4-10: cm”*) était notablement plus petite que sa concentration 
dans le substrat en GaAs (5-10! cm *). On suggère que la différence 
des vitesses de diffusion du cuivre dans le GaAs de la couche 
épitaxique et du GaAs du substrat pourrait provenir d’une diffé- 
rence de la concentration des défauts, probablement des lacunes de 
gallium dans la couche et le substrat. 

L'étude [67] concerne la diffusion du cuivre, de l'argent et de 
l'or, marqués par les radioisotopes Cuf*, Agti0 et Aul*#, dans les 
hétérojonctions épitaxiques Al,Ga,_, — GaAs (r = 0,3-0,5). Les 
couches épitaxiques des solutions solides Al,Ga,_,As de types 
net p(n, p — 3-10! cm”*) ont été préparées par un procédé d’épi- 


374 


taxie en phase liquide sur des substrats en GaAs des types x et p 
d'orientation (100). Les recuits de diffusion ont été réalisés entre 
800 et 1000 °C, la durée étant de quelques minutes. Les répartitions 
de la concentration des impuretés obtenues dans cette étude sont 
représentées sur la fig. 177. Il ressort de ces données que dans tous 
les cas, quel que soit le type de conductivité de la couche épitaxique, 
la concentration de l'’impureté diffusée subit un accroissement à 
l'interface couche épitaxique-substrat. À mesure que la température 
augmente le maximum de la concentration à l'interface le fait aussi. 
Les répartitions de la concentration des impuretés du sous-groupe 
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du cuivre que l'on observe dans les couches hétéroépitaxiques 
Al,Ga,-.As — CaAs sont anomales en ce qu'elles ne correspondent 
à aucune solution des équations de la diffusion à l'interface de deux 
phases différentes. Il est permis de supposer qu'une telle répartition 
de la concentration soit déterminée par les défauts de la couche de 


transition entre le substrat et la pellicule. Une détermination des ten- 


sions résiduelles dans les hétérojonctions épitaxiques Al, ,Gas sAS— 
GaAs d'une épaisseur de 3-5 microns a permis de constater que 
les contraintes élastiques provenant de la différence des paramètres 
des deux réseaux cristallins sont en majeure partie éliminées en 
cours de croissance par une déformation élastique des matériaux et 
la formation des dislocations de non-cohérence. Ces dislocations 
dont la densité atteint son maximum à l'interface, peuvent don- 
ner lieu à une accumulation de l’impureté diffusée dans la région 
de l'interface qui détermine l’allure expérimentale des couches de 
répartition des impuretés du type considéré. En ce qui concerne les 
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différences que l’on observe entre les courbes de répartition des 
impuretés du sous-groupe du cuivre dans les substrats en GaAs des 
types r et p, celles-ci doivent être attribuées à l'influence exercée par 
les impuretés de dopage (Sn ou Zn) sur la vitesse de diffusion et la 
solubilité de l’impureté diffusée. Les résultats de cette étude mon- 
trent donc que l'existence de défauts à l'interface substrat-couche 
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Fig. 178. 


épitaxique peut exercer une influence notable sur l’allure de la ré- 
partition de la concentration de certaines impuretés que l’on fait 
diffuser dans les systèmes épitaxiques. 

Des recherches analogues ont été entreprises sur la diffusion du 
zinc dans les hétérojonctions épitaxiques A]1,Ga,;_. As — GaAs 
(z = 0,1-0,6) [68]. Une diffusion à 800 °C pendant 25 heures 
s’est accompagnée d’une accumulation de zinc à l’interface beau- 
coup plus faible que dans le cas des impuretés du groupe I; on inter- 
prète ce résultat d’une part par une solubilité plus forte et une faible 
mobilité du zinc dans le système GaAs — AlAs, et d'autre part, par 
la faible différence des paramètres des réseaux cristallins des cons- 
tituants binaires de la solution solide (0,16 %). 

L'étude de la répartition de la concentration du zinc dans les 
hétérojonctions GaAsos Po.s — GaAs, où la différence des para- 
mètres des réseaux cristallins de la couche épitaxique et du subs- 
trat atteint —1,8 %, a montré qu’à l'interface l’accroissement de 
la concentration du zinc est plus important que dans le système 
Al,Ga,_.As — GaAs (fig. 178) [69]. Bien que les auteurs de cette der- 
nière étude attribuent cet effet à l’action du champ électrique ex- 
terne de |” hétérojonction, il n’est pas exclu que le maximum de la 
concentration qui se manifeste à l'interface ne soit dû à une haute 
densité des défauts de non-cohérence du réseau à l'interface. 
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CHAPITRE XVI 


FONDEMENTS DE LA THÉORIE DE LA SOLUBILITÉ 
DES IMPURETES DANS LES SEMI-CONDUCTEURS 


S 1. Introduction 


Les questions relatives à la détermination de la solubilité des im- 
puretés dans les semi-connducteurs et à la formation des solutions 
solides répondant à un état d'équilibre se rapportent aux problèmes 
que traite la thermodynamique des systèmes à plusieurs constituants. 
Cependant pour décrire d’une manière adéquate les concentrations 
d'impuretés se trouvant en équilibre dans un semi-conducteur on 
utilise actuellement les relations de la thermodynamique et de la 
physique statistique où figurent les concentrations des électrons 
et des trous. Cette façon de traiter le problème de la solubilité per- 
met de trouver des réponses à différentes questions relatives à l'in- 
fluence des impuretés sur les propriétés électriques des semi-con- 
ducteurs, ainsi qu'aux variations de ces propriétés résultant de la 
décomposition des solutions solides sursaturées. 

Dans ce qui suit nous présenterons un exposé succinct de quel- 
ques principes généraux de la thermodynamique et de la physique 
statistique utilisés pour établir les conditions dans lesquelles les 
concentrations des impuretés incorporées dans un semi-conducteur 
répondent à un état d'équilibre; on examinera également diverses 
questions relatives à l’influence qu'exercent les défauts de la struc- 
ture cristalline du semi-conducteur sur la solubilité des impuretés 
ainsi que celles que pose la formation des complexes. 


$ 2. Quelques règles empiriques des conditions de formation 
des solutions solides 


Lorsqu'on incorpore des atomes d’un élément donné dans le 
réseau cristallin d’un autre élément ou d’un composé binaire (ter- 
tiaire ou à un nombre plus grand de constituants), on observe qu'il 
existe sur les diagrammes d'état une région homogène où il n'ap- 
paraît aucune nouvelle phase. Ce sont ces régions homogènes qu'il 
a été convenu de désigner sous le nom de solutions solides. On distin- 
gue trois principaux types de solutions solides : 1) de substitution, 
2) d'insertion, et 3) lacunaires. 
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Dans les solutions solides de substitution les atomes du soluté 
occupant les sites normaux du réseau cristallin jouent le rôle de 
solvant, sans que cette substitution des atomes d’une espèce par une 
autre entraîne une modification de la structure initiale (fig. 179, b) 

Dans les solutions solides d'insertion les atomes du soluté vont 
se placer dans les sites interstitiels du réseau cristallin du solvant. 


Fig. 179. Schémas illustrant les 
principaux types de solutions solides. 


a) solvant pur, b) solution solide de subs- 

titution, c) solution solide d’insertion, d) 

solution solide lacunaire: 1 — atome du 

solvant, 2 — atome d'impureté, 3 — lacu- 
ne. 


En règle générale les solutions d'insertion apparaissent lors de l’in- 
corporation dans les cristaux d'éléments se caractérisant par un 
petit rayon atomique (Li, H, N, C et même O). 

On rencontre les solutions solides dites lacunaires dans le cas 
de composés chimiques formés par les éléments de transition avec 
le soufre, le sélénium et le tellure, ainsi que dans le cas de certains 
oxydes. Dans les solutions solides lacunaires un certain nombre de 
sites réguliers du réseau restent vacants (fig. 179, d). Les solutions 
solides de ce type (que l’on désigne parfois sous le nom de compo- 
sés à réseaux imparfaits) sont dans leur majorité des semi-conduc- 
teurs. 

Des deux premiers types de solutions solides le plus répandu 
parmi les semi-conducteurs (et les métaux) est celui des solutions 
solides de substitution. C'est pour cette raison que les règles empiri- 
ques de prédiction de la solubilité mutuelle des corps solides con- 
cernent pour l'essentiel les solutions solides de substitution. 

Une condition nécessaire à la formation d'une solution solide 
de substitution est une faible différence des rayons atomiques du 
solvant et du soluté. Il a été établi, tout empiriquement d’ailleurs, 
que lorsque cette différence excède 14 % environ, la possibilité de 
formation d’une solution solide de substitution est déjà limitée. Par 
contre, lorsque cette différence est inférieure à 14 % (facteur géo- 
métrique « favorable »), il se forme des solutions solides renfermant 
des concentrations importantes du soluté. Cependant pour qu’une 
solution solide puisse se former la condition d'un facteur géomé- 
trique favorable, tout en étant nécessaire, ne peut suffire. Un rôle 
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important revient également à la similitude des structures des cou- 
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ches électroniques externes des atomes concernés, ainsi qu’à la simi- 
litude des réseaux cristallins du solvant et du soluté. Lorsque tou- 
tes ces conditions sont remplies, les deux corps considérés forment 
une suite continue de solutions solides, chacun des corps pouvant 
dissoudre une quantité illimitée de l’autre. Parmi les solutions soli- 
des continues formées par des matériaux semi-conducteurs, on peut 
citer les systèmes Ge — Si, InAs — InP, GaAs — GaP, ainsi que d’au- 
tres encore. 

Si certains facteurs ne répondent pas parfaitement aux condi- 
tions requises, les deux corps ne forment entre eux que des solutions 
solides limitées, dont l'étendue est d'autant plus petite que les dif- 
férences entre les deux corps sont plus notables. 

Dans le cas de la formation de solutions solides de substitution 
entre des métaux ou des semi-conducteurs élémentaires un rôle 
important revient également à la différence d’électronégativités 
(ou de l’affinité électronique) des atomes du solvant et du soluté. 
Si cette différence est suffisamment grande, on voit apparaître des 
composés chimiques et non pas des solutions solides, même si tous 
les autres facteurs sont favorables à la formation de celles-ci. 

La majorité des problèmes que pose la physique des semi-con- 
ducteurs sont liés à l'étude de l'influence qu'’exercent sur les pro- 
priétés des semi-conducteurs de petites quantités d'impuretés. 
Dans le cas de faibles concentrations les atomes de l’impureté dis- 
sous dans le réseau du semi-conducteur se trouvent à de grandes 
distances les uns des autres, ce qui permet de poser en première ap- 
proximation qu’on peut négliger les effets de leur interaction mu- 
tuelle, et ne tenir compte que des interactions entre les atomes du 
réseau et les atomes (ou ions) des impuretés. Les solutions solides 
considérées sont des solutions diluées et on peut utiliser pour leur 
étude différentes lois établies en chimie physique pour caractériser 
la solubilité des corps dans un milieu liquide. Dans le cas particu- 
lier où une solution solide est en équilibre avec la vapeur du corps 
dissous, l’abaissement relatif de la tension de vapeur au-dessus de 
la solution est proportionnel à sa concentration relative selon la loi 
de Raoult: 


Py—P _ n 


Po — N+n . (KVF,1) 


n et N représentent les nombres de moles du soluté et du solvant. 
Aux solutions solides diluées on peut appliquer également la 
loi de Henri: 


T —= AP, (XVT), 


où zx est la solubilité et P la pression de vapeur. On suppose que la 
température est constante. 
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$ 3. Définition des grandeurs thermodynamiques caractérisant 
les solutions solides diluées 


Pour pouvoir décrire le comportement thermodynamique des 
différents constituants d'un système à plusieurs constituants il 
est commode de faire appel à la notion de grandeurs molaires par- 
tielles [1]. Le volume molaire partiel du i-ème constituant est 

2. (XVI,3) 


on; 


Ë — 


où V est le volume du système considéré et n; la concentration des 
particules de l’espèce i. Des relations analogues peuvent être établies 


pour l’entropie molaire partielle S;, l'énergie molaire libre partielle 


G;, l'enthalpie molaire partielle À;, ainsi que pour différentes autres 
grandeurs thermodynamiques. 


Si—0S/ôn;, CGi—0G/ôn;, H;=0H/ôni. (XVI,4) 


Dans toutes ces relations les variables indépendantes sont les 
concentrations n;, la température et la pression, ce qui donne : S — 
= S(T, P,n;), G=G(T, P, n;), etc. 

Pour simplifier l’exposé on ne considérera que des systèmes binai- 
res. De la définition d’une grandeur molaire partielle, il s'ensuit que 
sa variation accompagnant celle du nombre de moles d'un consti- 
tuant du système, la température et la pression restant constantes, peut 
être représentée de la manière suivante: 


dS —S, dny + So no, dG= GC, an, + G: dn:, 
dH = H;dn, + H, dn. (XVI,5) 


En intégrant on en tire les relations suivantes entre les grandeurs 
molaires et les grandeurs molaires partielles 


S=nS1+ NS, (XVI,6) 
G = niG1+ n°Go, H=nHi+nHs. (XVI,7) 


En divisant les deux membres par le nombre total de moles con- 
tenues dans le système, on obtient le résultat suivant : 


Sn = L1S1+ ToSo, Gn= 2161 + Zo Go, Hn=tHi+rbs. (XVI,8) 


Sm> Gm> Hm représentent respectivement les valeurs molaires de 
l’entropie, de l’énergie libre et de l’enthalpie, x, et x. sont les parts 
molaires de chacun des constituants. 

Du fait que dS» = 0, dGm = 0, dHyh = 0, on tire 

ri dS y + Ze dSs — 0, ri dGi + To dGr = 0, x dHi+ re de = 0. 

(XVI,9) 

Ces relations sont généralement connues sous le nom de relations 

de Gibbs-Duhem. 
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Pour décrire les propriétés thermodynamiques d’une solution 
solide il suffit souvent de comparer les variations des grandeurs 
thermodynamiques de la solution solide et de celles des constituants 
purs, ces derniers jouant alors le rôle de grandeurs de référence. Dans 
ce cas on utilise la notion de grandeurs thermodynamiques molaires 
partielles relatives ou encore de grandeurs thermodynamiques molai- 


res partielles de dissolution (entropie de dissolution Si, énergie 
libre de dissolution G;", etc.) Par définition l’entropie molaire par- 
tielle de dissolution est donnée par 


SM—Ss,—s! (XVI,10) 


et représente la variation de l’entropie accompagnant la dissolution 
d’une mole du constituant i pris à l’état pur dans une masse infiniment 
grande d’une solution de composition donnée à température et pres- 
sion constantes. Dans le cas où la dissolution est réalisée d’une ma- 
nière réversible à température constante, la variation résultante de 
l’entropie peut être déterminée en divisant la chaleur de dissolution 
par la température 


M 
s'-<.. (XVL,11) 

On peut définir d’une manière analogue les autres grandeurs 
thermodynamiques. 

L'énergie molaire partielle libre de dissolution G} représente la 
variation de l'énergie libre globale qui accompagne la dissolution 
d’une mole du constituant à pris à l’état pur dans une masse infini- 
ment grande de la solution de composition donnée, à température et 
pression constantes : 


GM—G;—G}, (XVI,12) 


L’enthalpie molaire partielle de dissolution représente la varia- 
tion de l’enthalpie globale accompagnant la dissolution d’une mole du 
coustituant à pris à l’état pur dans une masse infiniment grande de la 
solution de composition donnée à température et pression constantes : 


H — H;— HS. (XVI,13) 


On définit de même les autres grandeurs molaires partielles. 

Dans toutes les relations (XVI,10-XVI,13) l'indice zéro désigne 
les valeurs de référence des grandeurs thermodynamiques concernées 
pour les constituants purs. 

Lorsque la variation de volume accompagnant la dissolution 
mutuelle de deux constituants purs est nulle (AV — O0), l’enthalpie 
de dissolution l’est également (HM — 0) et la tension de vapeur 
partielle de chacun des constituants est proportionnelle à son contenu 
molaire ; les solutions répondant à ces conditions particulières sont 
désignées sous le nom de solutions idéales. Ce sont les solutions forte- 
ment diluées qui satisfont le mieux aux conditions d’une solution 
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idéale. L'écart par rapport à une solution idéale est caractérisé par la 
valeur de l’activité a, ou celle du coefficient d’activité y; dont nous 
avons donné les définitions au $ 1 du ch. II. 

Les activités et les coefficients d'activité sont directement liées à 
la variation de l'énergie libre du système. Ainsi, par exemple, l’éner- 
gie molaire partielle libre de dissolution du i-ème constituant dans 
une solution est reliée à l'activité a, de ce constituant par la relation 


G*—RT ln a (XVT,14) 
ou encore, puisque 4; = ÿ;Z; on peut écrire 
G=RTInz + RTIny. (XVI,45) 


Dans le cas où la solution serait idéale, le deuxième terme du 
second membre sera nul. On désigne souvent ce terme sous le nom 
d'énergie partielle libre excédentaire d’une solution 


G = RT In yse (XVI,16) 


On observe que pour certaines solutions non idéales, la variation 
de l’entropie molaire partielle est nulle et l’entropie est donc égale à 
celle d’une solution idéale. On aura dans ce cas: 


GX = H;=RT In. (XVI,17) 


Ces solutions sont généralement désignées sous le nom de solu- 
tions régulières. Cependant, la majorité des solutions connues n’ap- 
partiennent pas à ce type et elles se caractérisent donc par une entro- 


pie molaire partielle excédentaire AS?*, ce qui permet d'écrire: 
AG =RTInz,+AH,—TASE, (XVI,18) 


Ïl est parfois commode de caractériser une solution binaire par l’in- 
troduction de l'entropie molaire configurationnelle que l'onr xprime 
par la relation: 


ASm—=—R(rlnz + 1n2). (XVI,19) 


On remarquera que cette relation est identique à l'équation dé- 
terminant l’entropie de dissolution d’une solution idéale pour laquelle 
ny; =0 

Dans le cas de solutions solides dont les constituants présentent 
une solubilité mutuelle illimitée, on peut établir certaines relations 
énergétiques, en posant que l'interaction des atomes d'une solution 
est limitée aux plus proches voisins [1, 2]. Dans ce cas, l’enthalpie 
molaire (de même que l’énergie libre) peut être représentée par une 
fonction linéaire du nombre de différentes paires atomiques D1,, Pos, 
P12 (formées grâce aux liaisons chimiques existant entre les atomes 
considérés) multipliées par les valeurs des énergies de liaison corres- 
pondantes ÆEyy, Eco, Ejo! 


= — P11Ë 11 — PeaË1e — PisE te. (XVI,2) 
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Le signe moins signifie que À diminue lorsque l’on passe de la 
phase vapeur à la phase condensée. 

En désignant par NW, et N. le nombre d’atomes des constituants 
d'une solution binaire et par Z leur coordinance, on pourra écrire : 


ZN: = 2 Pau + Pis ZNe == 2 Po + P12 (XVI,21) 
ou encore 


ZNy— pi ZNo — pyo 
Pia = Es ’ Poe — > Pre . 


Portant ces valeurs de p,, et de p., dans (XVI,20), il vient 
r 1 
H= —+ ZNuEu——+ ZN3E se — Pie [Es —+ (Eu + Es) |. (XVI,22) 


Les deux premiers termes du second membre de cette équation 
représentent les enthalpies des constituants 1 et 2 pris à l’état pur. 
L'enthalpie molaire de formation d'une solution solide de substi- 
tution sera donc égale à: 


AH = — py [Ex —7 (Ent Ex) |. (XVI,23) 


Cette dernière équation montre que la chaleur molaire de for- 
mation d’une solution binaire de substitution n'est déterminée que 
par le nombre de paires d’atomes différents p,.. Or, puisque dans le 
cas d’une solution idéale AHM — O, on écrira: 


Eye = + (E1 + Es). (XVI,24) 


On tire de là la conclusion suivante : l'énergie de dissolution doit 
être nulle chaque fois que l'énergie des liaisons E,, sera égale à la 
moyenne des énergies Ey, et Es. 

La probabilité de trouver un atome 2 à côté d’un site occupé par 
un atome 1 est égale à la fraction molaire z.. La probabilité de ce 
que chacun des atomes du constituant 1 se trouve au voisinage d’un 
atome du constituant 2 est égale au produit z,r.. Or comme on trouve 
dans chaque molécule-gramme d’une solution binaire 1/2 ZN liai- 
sons, le nombre de liaisons hétérogènes sera : 


Pis — 2TiTo (1/2) ZN = TitoZN. (XVI,25) 
La chaleur molaire de dissolution sera alors égale à: 
AH = — giroh — (1 — 72) To, (XVI,26) 
avec À = ZN [E;a — 1/2 (En + Eso)l. 


Graphiquement, la variation de AM en fonction de x. est repré- 
sentée par une parabole, symétrique par rapport à une droite définie 
par ï = ze = 1/2. | 
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En remarquant que dr, — —dx,, il est facile de montrer que 
l'équation (XVI,26) se laisse scinder en deux: 


AH, = — (1 — 1)" À 
et : 
AH; = (1 — Lo)? À, (XVI,27) 


où AH, et AH, sont les valeurs des enthalpies molaires partielles de 
dissolution de chacun des constituants. 

En comparant ces deux équations avec l'équation (XVI,17), on 
peut constater que pour une solution régulière on doit avoir: 


Inv;= —(1—7x,) (+): (XVI,28) 


Selon le signe de À, le coefficient d'activité y, peut être plus grand 
ou plus petit que l'unité. Lorsque la concentration de la solution est 
faible, i.e. zx, < 1, In y; est indépendant de la composition et la 
solution obéit donc à la loi de Henry. Si, par contre, la concentration 
est grande, i.e. x, Æ 1, la valeur de In y; est voisine de zéro et la 
solution obéit à la loi de Raoult. 


$ 4. Les conditions de l’équilibre entre les phases 
et les paramètres thermodynamiques des solutions solides 


Les conditions thermodynamiques de l’équilibre entre les diffé- 
rentes phases d’un système se trouvant à température et pression 
constantes peuvent être exprimées par la constance du potentiel chi- 
mique en tout point du système. D'autre part, les diagrammes d'équi- 
libre des phases permettent de préciser la nature et la composition 
des phases qui sont stables à une température et une pression données. 

Reprenons à titre d'exemple l'étude de la relation entre l'énergie 
libre et la composition d’un système binaire hypothétique ne com- 
portant que deux phases, que nous désignerons par phases & et B [3]. 


Comme le potentiel chimique de chacune des phases est up; = —, 
î 
la condition d'équilibre thermodinamique entre les phases s'écrit 


( 9G = 0G )®. (XVI,29) 


One One 


La concentration du deuxième constituant dans ces deux phases 
se trouvant à l’état d'équilibre peut être déterminée en mesurant la 
_pente de la tangente commune aux deux courbes. 

La condition de l'égalité du potentiel chimique u, du deuxième 
constituant faisant partie des deux phases s'exprime par l'équation: 


u2 (a) + RT In x$°)-+ AHS — TASSE) EXC 
— 9 (8) + RT In x) AH — TASP ex, (XVI,30) 


On tire de cette équation l'expression permettant de calculer la 
concentration du deuxème constituant dans chacune des deux phases : 


ze) l pSCB) — L0(X) AHP)— AH(@) 
R [= <— TT 


In 2 — T 


_ (ASP) exc — AS) "7 ] | 
(XVL,31) 


Cette dernière équation montre que la solubilité relative de l'un 
des constituants dans deux phases se trouvant en équilibre dépend 
de la valeur des différences des enthalpies et des entropies de dissolu- 
tion de chacune des phases, ainsi que de la différence des valeurs 
de référence des potentiels chimiques. 


$S 5. Le coefficient de ségrégation et sa variation 
en fonction de la température 


Il est important pour la pratique de connaître la répartition de 
la concentration d’un constituant donné entre les phases liquide et 
solide d’un système. Lorsqu'il s’agit de solutions solides il est com- 
mode de définir le coefficient de ségrégation X, par le rapport des 
concentrations de ce constituant dans la phase solide (Vo ou soi en 
fraction molaire) et la phase liquide (Wuiq ou xi5g), les deux phases 
étant en équilibre: 


Ko= Tsol/Liige (XVI,32) 
Le coefficient de ségrégation correspondant à l'équilibre entre 


les phases dépend de la nature des atomes d'impureté et des limites 
de leur solubilité dans la phase solide. Dans le cas le plus général X, 


Fig. 180. Schémas servant à la définition du coefficient de ségrégation A, à 
l'aide des diagrammes d'état. 
a) Ko>1:b— Kemi: c— Ko <1; C — concentration. 


dépend également de la concentration, mais comme dans la technique 
des semi-conducteurs on a à faire avec des solutions solides suffisam- 
ment diluées, on peut négliger la variation de Æ, avec la concentra- 
tion. Dans ce dernier cas on peut définir le coefficient de ségrégation 
par le rapport des abcisses des points correspondants des solides et 
des liquides du diagramme d'état pour de faibles valeurs de la 
concentration de l'impureté (fig. 180). 
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Thurmond et Struthers [4] appliquant les conditions de l'équi- 
libre thermodynamique entre les phases solide et liquide d’un corps 
dopé par une impureté, ont établi l’équation suivante pour le calcul 
du coefficient de ségrégation de l'’impureté: 


2 ts + ny. (XVI,33) 


soi + 

AHtus représente la chaleur latente de fusion de l’impureté 
(que l’on considère constante à toutes les températures comprises 
entre le point de fusion de l’impureté et celui du corps considéré); 
AStus: l'entropie de fusion de l’impureté (au point de fusion de celle- 
Ci) ; AH or, la différence entre la chaleur de formation du cristal dopé 
par l’impureté et la chaleur de dissolution des atomes d'impureté 
dans le réseau du cristal solvant, autrement dit c'est l'énergie requise 
pour faire passer les atomes du cristal dopé dans le cristal solvant ; 
ASexc la variation d' entropie accompagnant cette transition d' ato- 
mes; y le coefficient d' activité caractérisant la déviation de la 
solution liquide considérée d’une solution idéale. 

Connaissant les valeurs numériques de toutes ces grandeurs, 
l'équation (XVI,33) permet de calculer le coefficient de ségrégation 
de l'impureté. 

Pour déterminer la variation thermique du coefficient de ségré- 
gation des impuretés dans les semi-conducteurs on utilise une autre 
équation établie par Thurmond et Struthers [4]: 


In Ko— “rue ln Kits + (——— 1} (XVI,34) 
K fus représente ici la valeur d'équilibre du coefficient de ségrégation 
à la température de fusion du solvant pur (Ttus); AS, l'entropie de 
fusion de la solution considérée. L’allure de la variation thermique 
calculée correspond à la variation thermique des coefficients de 
ségrégation déterminée expérimentalement et dans la majorité des 
cas peut être représentée par une équation de la forme : 


In Ko = B — A/T. (XVI,35) 


Conformément à l'équation (XVI, 31) où l'on négligeait la diffé- 
rence (Uliq — Hsol) la valeur d'équilibre du coefficient de ségréga- 
tion peut s'exprimer par la relation 


Ko = Cexp (—AH/RT), (XVI,36) 
où AH est l’énergie (l'enthalpie) requise pour faire passer une molé- 


cule-gramme d’atomes de l’impureté se trouvant dissoute dans la 
phase liquide dans la phase solide, la valeur de C est donnée par: 


AS" — ASfa — ASS représente la variation d’entropie accom- 
pagnant la dissolution. 

Comme pour la plupart des cristaux AS” est une grandeur positive, 
et du même ordre de grandeur que R, en règle général € << 1. L'en- 
thalpie AH varie également avec la température. Pour simplifier 
les calculs on posera, comme l’a fait Hall [5], que sa variation ther- 
mique s'exprime en première approximation par l'équation: 


AH = AH, — aT. (XVI,37) 


AH, est la valeur de l’enthalpie au zéro absolu, &«, une constante 
dont la valeur peut être tirée des données expérimentales. Portant 
(XVI,37) dans (XVI,36), on obtient: 
… : AH, Le 2 
Ko= C exp [ ( — 9 ++) | (XVI,38) 
Si on utilise la valeur du coefficient de ségrégation à la tempéra- 
ture de fusion du solvant pur, À — K:?,,4, on peut éliminer AH, dans 
(XVI,38) ce qui fournit l'expression suivante de la variation thermi- 
que du coefficient de ségrégation : 
_ Ttus Ttus { __ 4 
in Ko= 2% In Ktus + ( me — 1) (n + F }, (XVI,39) 
qui ressemble à l'équation (XVI,34) établie par Thurmond et Stru- 
thers. 
Dans le cas particulier où & = 0 et C = 1, on trouve 


Ko= (Ktus) 1u5/7 (XVI,40) 


ou encore 
in Lo Trus In Krus- (XVI,41) 


le logarithme du coefficient de ségrégation varie linéairement en 
fonction de l'inverse de la température. Lorsque T —> oo, À — 1. 

L'équation (XVI,40) constitue une approximation suffisante à 
la variation thermique du coefficient de ségrégation d'équilibre et il 
suffit donc de connaître une seule valeur du coefficient de ségrégation 
pour pouvoir calculer sa valeur à une autre température. 


$ 6. La solubilité rétrograde des impuretés 
dans les semi-conducteurs 


On observe pour un grand nombre de solutions solides des semi- 
conducteurs une solubilité rétrograde qui se manifeste en ce que 
lorsque la température croît, la solubilité le fait aussi pour atteindre 
un maximum et diminuer ensuite. Une telle variation thermique de 
la solubilité caractérise les impuretés des groupes du cuivre et du 
fer dans le germanium [6-8], le silicium [9, 10], les composés ANIBV 
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[11-13] et différents autres matériaux semi-conducteurs. Cependant 
une solubilité qui rétrograde avec la température n'est pas un phéno- 
mène propre aux semi-conducteurs, puisqu'il est usuel pour les 
solutions solides diluées en général ; ce comportement de la solubilité 
est une conséquence des conditions de la stabilité thermodynamique 
des solutions solides diluées. Une solubilité qui rétrograde avec la 
température peut notamment être due à la variation du coefficient 
de ségrégation en fonction de la température et de la concentration. 
Dans le cas des solutions solides très diluées. le coefficient de ségré- 
gation À est indépendant de la concentration et la variation de la 
solubilité avec la température n'est déterminée que par la variation 
thermique de X (voir équation (XVI,39)). Cependant à des tempéra- 
tures suffisamment hautes (généralement proches de la température 
de fusion du solvant pur), où la concentration du soluté est déjà 
notable, le coefficient de ségrégation devient fonction de la concen- 
tration, il diminue lorsque la concentration augmente. C’est ce qui 
explique l'existence d’un maximum de solubilité en fonction de la 
température. 

Une analyse thermodynamique de la solubilité rétrograde a été 
entreprise par Meijering [17], ainsi que par Thurmond et Struthers 
[4]. Dans cette dernière étude on démontre que dans tous les cas où 
la phase liquide est une solution fortement diluée, la courbe liquidus 
peut être décrite par l'équation 


In (1— x) — — 27e ( re —+), (XVI,42) 


zx est la fraction molaire des atomes d'impureté dissous dans la phase 
liquide AX,% et Tu» la chaleur latente et la température de fusion 
‘du solvant pris à l’état pur. En utilisant les équations (XVI,42) et 
(XVI,39) on peut calculer les courbes de la solubilité en fonction de 
la température, ainsi que les valeurs du coefficient de ségrégation à 
la température de fusion Xy,. Thurmond et Struthers [4] ainsi que 
Hall [5] ont effectué les calculs pour le germanium et le silicium. 
La chaleur latente de fusion du germanium a été posée égale à 
7100 kcal/mole et celle du silicium à 11 100 kcal/mole; les valeurs 
des températures de fusion qui ont été adoptées dans ces calculs 
étaient de 938 °C pour le germanium et de 1408 °C pour le silicium. 
Les figures représentant les courbes de solubilité montrent que l’on 
n’observe une solubilité rétrograde que lorsque Æ'r4, <<0,1. Lorsque 
Ktus croît. le maximum de la solubilité se déplace vers les tempé- 
ratures élevées. 

L'existence d'une solubilité rétrograde dans les solutions diluées 
des semi-conducteurs se laisse également déduire de la théorie élec- 
trolytique de la solubilité des impuretés dans les semi-conducteurs. 
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$ 7. Modèle électrolytique de la solubilité des impuretés 
dans les semi-conducteurs 


Les atomes d'impureté formant des solutions solides avec les 
semi-conducteurs s'y trouvent à l’état ionisé et à l’état neutre. Le 
rapport des concentrations des atomes ionisés et des atomes neutres 
se trouvant dans le réseau d'un semi-conducteur dépend de la posi- 
tion du niveau du potentiel chimique du semi-conducteur et varie 
en fonction de la température. Le processus d’ionisation des impuretés 
se trouvant dans le réseau d'un semi-conducteur est analogue à celui 
de la dissociation des sels se trouvant en solution aqueuse. Cette 
analogie permet d’une part d'utiliser certaines lois de la chimie 
physique pour décrire la solubilité des impuretés dans les semi-con- 
ducteurs et. d'autre part. d'inclure dans les équations de la thermo- 
dynamique décrivant ces solutions solides les électrons et les trous 
au même titre que les autres particules. La théorie de la solubilité des 
impuretés dans les semi-conducteurs tenant compte de leur ionisation 
a été élaborée par Reiss et ses collaborateurs [14-16]. 

Considérons un semi-conducteur dopé par une impureté (solution 
solide) de type r, se trouvant en équilibre avec un donneur se trou- 
vant en phase vapeur. 

Adoptons les notations suivantes : NY, concentration des donneurs 
dans le semi-conducteur, z24, concentration des électrons se trouvant 
sur les niveaux donneurs, n., concentration des électrons dans la 
bande de conduction. #,, concentration des trous dans la bande 
de valence, £%, énergie d'ionisation des donneurs (qui détermine la 
position du niveau donneur dans la bande interdite du semi-conduc- 
teur) et, enfin, u. la position du niveau du potentiel chimique déter- 
minée par rapport au milieu de la bande interdite. Pour simplifier 
le problème nous admettrons que les masses effectives des électrons 
et des trous sont toutes deux égales à la masse de l’électron libre. 

Puisqu'au sein du semi-conducteur une partie de tous les atomes 
donneurs W, se dissocie partiellement en ions N5 et en électrons e”, 
le processus de la dissolution de l’impureté dans le semi-conducteur 
peut être décrit par la réaction chimique suivante: 


(Na)gaz Æ (Ni)sot Æ (Nü)sor + €. (XVI,43) 


Parallèlement à cette réaction il se produit dans le semi-conduc- 
teur des processus de « dissociation » et « d'association » des électrons 
et des trous intrinsèques correspondant au passage des électrons de 
la bande de valence dans la bande de conduction et le processus in ver- 
se de leur recombinaison. Ces processus peuvent également être re- 
présentés par une « réaction chimique » 


ete et +e-, (XVI,44) 


où e* représente un trou. 
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La concentration des électrons sur le niveau donneur est reliée à 
la concentration ÆV, des donneurs, en vertu de la statistique de 
Fermi, par la relation 

N 
nd —= d 


LS, (XVI,45) 
i+7 FxP “ - ) 


Si nous appliquons la loi de Henry (XVI,2) aux donneurs qui 
restent à l'état non ionisé dans le semi-conducteur (leur concentration 
est n4), nous obtenons l'équation pour la « pression des donneurs »: 


, Na 
Pa=KG| ——"“<——— |, (XVI,46) 
[Te “4 F ) | 


Ki est une constante qui dépend de la température. Dans le domaine 
de la conductivité intrinsèque = 0 * et donc 


KE Na 


(Paintr = 13 = — "#5 — 
d 
1+- exp (+) 


— KaNu (XVI,47) 


K à est une constante qui est reliée à X par l'équation 


Ka = — 4 — (XVI,48) 
Fe (4) 


Finalement on écrit 


P x = KaYaN a; (XVT.,49) 
où 
14 exp (Ea/T) KVL50 
Va = A RUN 19 
1+ 5 EXP = É ) 


est le coefficient d'activité des ions, dont la valeur tend vers l'unité 
lorsque la dilution devient infinie (u — 0, ce qui correspond à une 
conductivité intrinsèque). On établit de la même manière les équations 
correspondantes pour un semi-conducteur de type p: 


Pa = KoYaNa (XVI,51) 


(XVI,52) 


Ya est le coefficient d'activité, V,, la concentration des accepteurs. 
E,, leur énergie d'activation évaluée à partir du milieu de la bande 
interdite. 


* Le décompte se fait à partir du milieu de la base interdite. 
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L’analogie avec les processus de la dissociation des molécules au 
sein d’un électrolyte dilué devient plus étroite lorsque 


Eam EDkT+u et —E RE d—p+RT. 


Lorsque ces conditions sont remplies on peut utiliser la statistique 
classique et la concentration n, des électrons se trouvant sur les 
niveaux donneurs se détermine non plus par l'équation (XVI.45), 
mais par l'expression : 


na= 2Naexp(—“È). (XVI,53) 


La concentration des trous se trouvant sur les niveaux accepteurs 
s'exprimera par: 


Na = 2N, exp ( — Et | . (XVI,54) 


Reprenons maintenant nos réactions chimiques (XVI,43) et 
(XVI,44) qui se réalisent lors de la dissolution des atomes donneurs 
dans un semi-conducteur ; pour pouvoir calculer la variation thermi- 
que de la concentration, appliquons à ces réactions la loi d'action des 
masses. Pour la seconde partie de la réaction (XVI,43) qui se produit 
au sein du solide, la loi d'action des masses donne : 


[Néo] Le] . ne 

(Nas: — K*, (XVI,55) 
les symboles entre crochets représentant les concentrations des 
particules correspondantes: [Mél = VS — Na — na est la con- 
centration des donneurs ionisés, [e-] = »#,, la concentration des 
électrons dans la bande de conduction, [Vi] = nu, la concentration 
des donneurs non ionisés. 

L'équation (XVI,55) peut alors s’écrire 


(Na—na)ne _p+ (XVI,56) 
nd 


En posant no << Na, on a 


Nare _g+ (XVI,57) 
nd 


Lorsque la statistique classique est utilisable, 


2 2 E.— E.— 
re= 7 (2wmkT)" exp (— )=rexp(- TT 


Portant (XVI,53) et (XVI,58) dans (XVI,57) on obtient finalement 


E\. (XVI,58) 


K*=— (XVI,59) 


te] — 


393 


L'application de la loi d'action des masses aux réactions de 
« dissociation » et « d association » des porteurs intrinsèques fournit 
les relations suivantes 


[e*](e”] = Xo (XVI,60) 
soit 
Relo = Ko= ni. (XVI,61) 


La condition de la neutralité électrique du semi-conducteur dopé 
peut s écrire 


al =he. (XVI,62) 
ou encore 
Na=ne+ha—n Æne—n, (puisque na Na). (XVI.63) 


Partant de ces relations on obtient les équations (XVI,64-XVI,66) 
données ci-dessous qui permettent de relier la concentration 4; 
des donneurs avec les constantes d'équilibre X* et A. 

En effet, on tire de (XVI,61) et de (XVI,57): 


(XVI,64) 


Portant maintenat la valeur de nr. donnée par (XVI,57) et celle 
de n, donnée par (XVI,64) dans (XVI,63), on obtient: 


EH K+n; n? Na 7 
Na = Re (XVI,65) 


d'où l'on tire 
Na= ——, (XVI,66) 
V Ka+n? 
Ka = K*na. 
On obtient de la même manière une expression analogue pour la 
concentration des accepteurs 


= MT (XVI,67) 
aTtn; 
avec À, = K*'n,, 
K+= Te. (XVL,68) 


On notera que X4 et À, ne dépendent que de la température. 

Conformément aux formules exprimant la condition de l’équilibre 
thermique des porteurs de charge d’un semi-conducteur, la variation 
thermique de Æ4,, s'exprime par la relation 


Ka T°?exp (B/T). (XVI,69) 
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Puisque l'équilibre de la réaction Va: 7 No peut être déplacé 
dans un sens ou dans l’autre selon la variation de la température. les 
équations (XVI,66) et (XVI,67) expriment la variation thermique 
de la solubilité des donneurs ou des accepteurs dans le semi-conduc- 
teur. 

Il est utile de préciser l'allure de la variation thermique de la 
solubilité dans les domaines des températures basses et élevées. 

Dans le domaine des températures basses X, > n° et la solubilité 
des donneurs W}, croît avec la température proportionnellement à 
K:/ (voir équation (XVI,66)). Dans le domaine des températures 
élevées où n° > Æy. la solubilité doit commencer à décroître. Les 
mèémes considérations sont valables pour les accepteurs (équation 
(XVE,67)). Cette solubilité qui rétrograde en fonction de la tempé- 
rature, s’observe dans certaines solutions solides formées par les 
semi-conducteurs. 

On doit remarquer que les équations qui ont été établies en utili- 
sant la loi de Henry, la loi d'action des masses. les réactions de dis- 
solution et d'ionisation des atomes d’impureté dans les semi-conduc- 
teurs, peuvent être également utilisées pour obtenir des données 
relatives aux niveaux électroniques créés dans un semi-conducteur. 


$ 8. Influence réciproque des donneurs et des accepteurs 
sur leur solubilité dans un semi-conducteur 


Considérons le cas plus général où l'on dissout simultanément 
dans un semi-conducteur un donneur et un accepteur. Pour préciser 
la situation posons que la concentration des accepteurs W, est fixée 
par un dopage préalable du cristal. Il s’agit de déterminer dans quelle 
mesure la présence des accepteurs dans un semi-conducteur influe 
sur la solubilité des donneurs que l'on y incorpore. En plus des réac- 
tions (XVI,43) et (XVI,44) on doit maintenant tenir compte de la 
réaction de dissociation des accepteurs se trouvant dans le semi- 
conducteur 


(Na )gaz = (Na )soi = (Na )so1 + €*. (XVI,70) 
La condition de la neutralité du cristal s'écrit maintenant : 
Na— No=nñnc+tna— (na + ni), (XVI,71) 
et d’une manière approchée 
Na—Nale—n,, (XVI,72) 


ceci dans le cas où les deux impuretés sont presque totalement ionisées 
{lorsque na € Naetn, < N,). En combinant les équations (XVI,72), 
(XVI,57), (XVI,61) et (XVI.68) il est facile d'arriver à une équation 
qui établit une relation entre W, et Na dans un semi-conducteur 
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donné. Portons les valeurs de nr. et de nr, données par (XVI,57) et 
(XVI, 64) dans (XVI.72) il vient alors: 


” 2 V 
Ny= is Tin, (XVI,73) 


ce que l’on peut écrire 


2 KaWVa F Kâ 
Nan 4 at) 


Ici comme ci-dessus X4 — K*Nu. 
°2 


— 0. (XVI, 74) 


K 
PEUT ; = (Na), Nà étant la valeur de N4 lorsque 
N, = 0. la résolution de l’équation (XVI,74) fournit le résultat 
suivant : 


En posant 


Ce LU VIENS ARS.  (XVLE 
ET PRE 71 (Na) Na +4K3. ( 119) 
Cette formule montre que lorsque la valeur de X4 est prédéterminée 
(à une certaine température constante) la solubilité des donneurs doit 
augmenter avec la teneur en accepteurs incorporés dans le semi-con- 
ducteur. On observera le même effet s’il s "agit de la solubilité des 
accepteurs. Ce résultat découle directement d'un examen des réac- 
tions (XVI,43), (XVI,44) et (XVI,70). Les trous produits dans la 
réaction (XVI,70) peuvent recombiner avec les électrons produits 
dans la réaction (XVI,44), ce qui doit déplacer l'équilibre de la 
réaction (XVI,43) dans le sens d’une augmentation de V5 et par con- 
séquent de (Vaso, donc donner lieu à un accroissement de la solu- 
bilité du donneur dans le semi-conducteur. 
__ Une conclusion importante s'impose donc: la présence dans un 
semi-conducteur d'un donneur préexistant doit réduire la solubilité 
d'un deuxième donneur que l’on y incorpore. Le même résultat est 
valable pour les accepteurs. 

La formule (XVI,75) peut être modifiée de façon à en exclure 
K4, en utilisant la substitution 


Na= 


(/ 70 )? — Ka 
dd — Kat n? ° 
L'équation (XVI,75) devient alors: 


: Ne Va 1/2 
To) 


(XVI,76) 


Lorsque V, © Na, on peut émettre que 
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et l'équation (XVI,76) se simplifie notablement 


Na a VI,77 
° + (Re) TT es 


Dans ce dernier cas l'allure de la variation thermique de la solu- 

bilité ne dépend que du terme (Fe) Lorsque ce terme est très 
d 

petit, Va = N, et la solubilité ne dépend donc pas de la tempéra- 

ture. 

On notera en conclusion que les variations de la solubilité des 
donneurs en fonction de la concentration des accepteurs préexistants 
décrites par les équations (XVI,75) ou (XVI,76) ne peuvent avoir 
lieu que si l’on peut considérer que les atomes accepteurs sont immo- 
bilisés dans leurs sites, ce qui suppose que leur vitesse de diffusion 
est petite devant celle des donneurs. Si cette dernière condition n’est 
pas remplie, des processus hétérogènes pourront se manifester et les 
équations correspondantes deviendront notablement plus compliquées. 
Pour que la variation de la solubilité des donneurs due à la présence 
des accepteurs soit notable, il faut que la concentration des porteurs 
de charge intrinsèques soit petite. À des températures élevées où la 
conduction devient intrinsèque, cette condition ne peut pas être 
remplie et la variation de la solubilité des donneurs déterminée par 
la présence des accepteurs devient bien plus faible. Il va de soi que 
ces considérations sont applicables à la solubilité des accepteurs dans 
un semi-conducteur préalablement dopé par un donneur de faible 
mobilité (donc à petit coefficient de diffusion). 


$S 9. Relations entre la solubilité et la formation 
de complexes. Importance des interactions coulombiennes 
entre les ions d’impuretés 


Nous avons déjà mentionné ci-dessus que les interactions coulom- 
biennes entre les donneurs et les accepteurs pouvaient donner lieu à 
la formation de complexes qui sont des associations métastables 
pouvant exercer une certaine influence sur la solubilité des impuretés 
dans les semi-conducteurs (voir, par exemple, [16]). 

Considérons le cas où une partie des donneurs incorporés dans un 
semi-conducteur s’y trouve à l'état d'ions isolés (NS) et les autres 
ions, en quantité P, forment des complexes par interaction avec une 
partie {VS des accepteurs ionisés. On peut alors écrire 


Na=NS+P, Ni=Ns;+P. (XVI,78) 
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Ecrivons la condition de la neutralité électrique de la manière 
suivante 


Nitn=N; tn. (XVI,79) 


En appliquant la loi d'action des masses à la réaction de forma- 
tion des complexes, on arrive à une équation exprimant la variation 
de la solubilité des donneurs en fonction de la quantité d’accepteurs 
et de la formation des complexes entre les donneurs et les accepteurs 


TPE ni DT ETC Fu Fr} + (Na) + 
RS Ca Ra 2 DE 


NT NS EE ET LIVES 

2 a (\ ge{a+[i+( + ) 1] } 
Na représente la concentration des donneurs dans un semi-con- 
ducteur ne renfermant pas d’accepteurs (V, = 0), x, la constante 


d'équilibre de la réaction de formation des complexes qui varie 
exponentiellement avec la température 


(X VI,80) 


= n exp (—P/T), (XVL,81) 
n et B étant des constantes. A des températures élevées, où — Fe © 1, 


l'équation (XVI,80) se réduit à: 


ado auf (et) Le) 


No NQ À ——_——— 2 Ne (XVI,S2) 


24 a (V0 [14 + (SE MERE 5 


J1 s'ensuit qu’à des hautes températures N, dépend de W, suivant 
une loi linéaire, où la constante de la réaction de formation des 
complexes figure en tant que paramètre. La détermination expéri- 
mentale de VN, = f(N,) à une température donnée permet de 
déterminer la valeur de x d’une façon indépendante. 
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CHAPITRE XVII 


DONNÉES EXPÉRIMENTALES SUR LA SOLUBILITÉ 
DES IMPURETÉS DANS LES SEMI-CONDUCTEURS 


$S 1. Valeurs de la solubilité et des coefficients 
de ségrégation des impuretés dans le germanium 


Aussi bien la solubilité que le coefficient de ségrégation de dif- 
férentes impuretés dans le germanium ont été déterminés dans un 
large intervalle de températures en utilisant le procédé des atomes 
radioactifs ainsi que celui de la mesure de la résistivité de la cons- 
tante de Hall des cristaux saturés par l’impureté. Il a été établi que 
pour la majorité des impuretés leur solubilité maximum dans le 
germanium est extrêmement petite, des fractions infimes d'un pour- 
cent atomique. La variation de la solubilité en fonction de la tem- 
pérature présente dans la majorité des cas une allure rétrograde: le 
maximum de la solubilité se situe entre 800 et 875 °C, et diminue aux 
températures supérieures à celle-ci. Le cas le plus typique d’une 
solubilité d’allure rétrograde est celui du cuivre dans le germanium. 
qui a fait l'objet d'études particulièrement détaillées [1-3]. La solu- 
bilité qui atteint son maximum à 875 °C se situe à —7,5-10-‘p.c. at. 
(41018 at/cm*). Le coefficient de ségrégation du cuivre déterminé à 
proximité immédiate du point de fusion du germanium (938 °C) est 
égal à à 1,7 -10 5. La fig. 181 représente la partie initiale du diagramme 
d'état du système Ge-Cu. 

Les éléments de transition nickel, cobalt, fer, ainsi que l'argent, 
l'or et le platine se caractérisent en tant qu'impuretés dans le ger- 
manium par une faible solubilité et des valeurs extrêmement petites 
du coefficient de ségrégation. Le maximum de la solubilité du nickel 
dans le germanium est 5-1015 at/cm° à 875° C [5]. Entre 700 et 
850 °C la solubilité croît avec la température selon la loi exponen- 
tielle 

Ns=1,9-10Sexp(—1,72/4T). 


Le coefficient de ségrégation du nickel dans le germanium, à 
proximité du point de fusion de ce dernier, est égal à (2 = 3) 10-$. 

La détermination des valeurs de la solubilité et du coefficient de 
ségrégation du fer dans le germanium a fait l’objet des études [6, 71]. 
De 750 à 930 °C la solubilité du fer dans le germanium est voisine de 
1015 cm”, le maximum se situant au voisinage de 850 °C (fig. 182). 
Le coefficient de ségrégation est approximativement égal à 3,5-10-£. 
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La solubilité dans le germanium du troisième élément de ce 
groupe, le cobalt, n'a pas été déterminée d'une manière précise. 
Burton et al. [8] en utilisant un radioisotope de cobalt ont déterminé 
son coefficient de ségrégation à la température de fusion du germa- 


Fig. 181. Diagramme d'états du 
système Ge-Cu. ._. 

Cs concentration du cuivre dans le germa- sol Laguiaer de 

nium solide, CL concentration du cuivre ution s 


dans Ge liquide (les valeurs numériques 
ont été déterminées par différentes mié- 
es). 


Cou 10”,p.c. at. 


nium, et ont trouvé une valeur voisine de 105. Une valeur proche de 
celle-ci a été établie par Tyller, Woodbury et Newmann [4] en mesu- 
rant la résistivité des lingots de germanium saturés de cobalt. 

La solubilité et le coefficient de ségrégation de l'argent dans le 
germanium ont été déterminés par Bougaï, Kossenko et Misséluk [9]. 
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Fig. 182. Solubilité du fer et de l'argent dans le germanium [7, 8]. 


N,, cr? 


Les résultats obtenus (fig. 182) montrent que la solubilité présente 
dans ce cas un caractère nettement rétrograde, le maximum se si- 
tuant à 875 °C (1015 cm-*). Le coefficient de ségrégation de l'argent 
au point de fusion du germanium est égal à 3-10-$. 

Les valeurs maximum de la solubilité de l’or et du platine dans 
le germanium selon Dunlap [10] sont approximativement égales à 
10% cm-* pour l'or et 10 cm°-° pour le platine. Les coefficients de 
ségrégation sont 


KoauÆ1,5-105, Ko 10. 
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Pell [11] a déterminé la solubilité et le coefficient de ségrégation 
du lithium dans le germanium entre 593 et 899 °C. Dans ce cas égale- 
ment la solubilité présente une allure rétrograde et atteint sa valeur 
maximum (—2,5-1018 cm *) à 800 °C environ. Le coefficient de 
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Fig. 183. Variation thermique Fig. 184. Diagramme de solu- 
du coefficient de ségrégation du bilité des impuretes dans le 
lithium dans le germanium [11]. germanium [12]. 
Tpus — Point de fusion, T,,— point 
eutectique. 


ségrégation à la température de fusion du germanium est égal à 


(1,6 -— 2) 10% et varie en fonction de la température conformément 
à la relation (XVI,40) (fig. 183). 


N,cm”? 
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Fig. 185. Courbe théorique de solubilité des impuretés dans le germanium. 
Kçus — coefficient de ségrégation à la température de fusion Trus du Sermanium pur (141 
AT = Trus — T, Net c concentration et part molaire des impuretés dissoutes. 

Il a été établi [11] que le système Li — Ge comporte un point 
eutectique pour 49 + 5 p.c. atm. à 525° + 10 °C, ainsi que des compo- 
sés de formule générale Li,,Ge, et Li:,Ge, dont les températures de 


402 


fusion sont pour le premier 750 + 10 °C, et 800 + 10 °C pour le 
second. Ces composés se décomposent à l’air en formant Li.CO, + 
+ Ge. 

Les éléments des autres groupes du système périodique (II-Vi 
présentent des solubilités et des coefficients de ségrégation beaucoup 
plus importants. La solubilité maximum dans le germanium à 800 C 
atteint les valeurs suivantes: Zn — 5-10, Sb — 101?, As — 10°, 
IN, Ga, Sn = 540%, Al — 1021 cm. La variation thermique de la 
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Fig. 186. Diagramme de solubilité de }- 590 
l'étain dans le germanium [13]. 
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solubilité de ces éléments dans le germanium est illustrée par les 
courbes des figures 184 et 185 [12]. La fig. 186 représente les résultats 
d'une étude de la variation thermique de la solubilité de l’étain 
dans le germanium [13]. Ces résultats sont conformes à ceux obtenus 
par Vassilevskaïa et Messéluk [7]. 

“ Les fig. 187 et 188 représentent les courbes de la variation ther- 
mique du coefficient de ségrégation de certains éléments déterminés 
par différents auteurs [14]. Les valeurs du coefficient de ségrégation 
de l'indium dans le germanium fig. 187 obtenues par différents av- 
teurs, qui ont établi que le coefficient de ségrégation est indépendant 
de la température, sont contestées par Hall [14] qui a observé que le 
coefficient de ségrégation diminue avec la température. Selon Hall, 
le coefficient de ségrégation de l'indium dans le germanium est 
égal à 4-10-5 à 400 °C. 

Conformément aux résultats de l’étude [13] on observe également 
une faible variation thermique du coefficient de ségrégation de l’étain 
dans le germanium ; à proximité du point de fusion du sermanium 
il est égal à 0,02 + 0,003 et à 400 °C il devient égal à 0.012 + 0.002. 

Les graphiques représentant la variation thermique des coeffi- 
cients de ségrégation de différentes impuretés dans le germanium 
(fig. 187-188) montrent que dans tout l'intervalle des températures 
lg À, varie linéairement en fonction de 1/7, ce qui est parfaitement 
conforme aux équations (XVI,34) et (XVI,41). La pente des segments 
de droite que l’on discerne sur la fig. 186 est différente en dessous et 
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au-dessus des points eutectiques. En extrapolant ces droites vers des 
températures élevées, on constate que les droites correspondant aux 
différentes impuretés se coupent toutes en un seul et même point: 
les droites se coupent au point P pour les températures supérieures à 
la température de l’eutectique et au point Q pour les températures 
inférieures à l’eutectique. L'existence de ces points de convergence 
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Fig. 187. Variation thermique du Fig. 188. Variation thermique des 
coefficient de ségrégation des impure- coefficients de ségrégation des impu- 


dans le germanium (14]. retés dans le germanium selon [12]. 


Les lignes en pointillé correspondent aux 
températures intérieures au point coutec- 
que. 


est conforme aux équations (XVI,38) et (XVI,39) si l’on pose que 
a = AHYT,, To étant un paramètre qui a une valeur déterminée 
pour chaque système. 
.. On remarquera que les valeurs des coefficients de ségrégation 
des impuretés dans le germanium que nous venons d'indiquer s’éten- 
dent de 10-5 jusqu'à 10-? (selon [15] on trouve pour le bore X, = 
= 17.6). 

Quelles sont donc les causes de cette différence de valeur des 
eoefficients de ségrégation ? Burton et al. {8] ont comparé les valeurs 
des coefficients de ségrégation avec les valeurs des rayons covalents 
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des atomes de ces impuretés dans le germanium (tableau 43). Un 
examen du tableau 43 montre qu'il existe une certaine corrélation 
entre les valeurs des coefficients de ségrégation et celles des rayons 
covalents: les coefficients de ségrégation sont d'autant plus petits 
que les rayons covalents des impuretés sont plus grands. Les atomes 
possédant un plus grand rayon atomique s’incorporent plus diffi- 
cilement dans le réseau du germanium et ont donc tendance à rester 
dans la phase liquide. Cependant les différences entre les valeurs des 
coefficients de ségrégation des impuretés ne sont pas uniquement dues 
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aux différences des rayons atomiques ; d’autres facteurs déterminant 
la solubilité des impuretés dans le réseau du solvant que nous avons 
énumérés au $ 2 ch. XVI (similitude des structures électroniques, 
différence d'’électro-négativité, etc.) jouent également un rôle. 
La valeur anormalement grande du coefficient de ségrégation du bore 
dans le germanium est probablement due non seulement à son faible 
rayon atomique et à d’autres facteurs favorisant la solubilité, mais 
également à une tendance marquée à former le borure de germanium 
qui est un composé chimique à haut point de fusion. 

On a également établi une corrélation entre les valeurs des coef- 
ficients de ségrégation des impuretés dans le germanium et leurs 
chaleurs de sublimation [16]; cette corrélation est représentée sur 
la fig. 189. On n'a pas encore réussi à donner une interprétation 
théorique de l'existence de cette corrélation. 


$S 2. Valeurs de la solubilité et des coefficients 
de ségrégation des impuretés dans le silicium 


Dans les études de la solubilité et des coefficients de ségrégation 
des impuretés dans le silicium on a utilisé, comme pour le germa- 
nium, les mesures de la résistivité et de la constante de Hall, ainsi 
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que le procédé des atomes marqués radioactifs. Dans ce qui suit 
nous présentons certains résultats obtenus par différents chercheurs. 

Struthers [17] en utilisant des isotopes radioactifs. a déterminé 
la solubilité dans le silicium du cuivre, de l'or, et du fer (fig. 190). 
De même que dans le germanium, la solubilité du cuivre présente 
une allure rétrograde et passe de 5-10 à 600 °C jusqu'à 3 -10% cm* 
environ à 1300 °C, puis décroît. À proximité du point de fusion du 
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F i g. 190. Courbes de solubilité du 
cuivre (7), de l'or (2), et du fer (3) 
dans le silicium {17]. 
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silicium, le coefficient de ségrégation du cuivre est égal à 2,5-10”4. 
La solubilité de l’or et du fer dans le silicium a été déterminée à 
différentes températures comprises entre 900 et 1300 °C. On a cons- 
taté que dans cet intervalle de températures la solubilité de l'or 
passe de 5-10 à 5-10% cm et celle du fer, de 105% à 5101 cm. 

Le coefficient de ségrégation de l’or dans le silicium a été dé- 
terminé par Taft et Horn [18] en mesurant la résistivité des cristaux 
de silicium de type p dopés à l'or. Sa valeur est voisine de 3-10. 
La même valeur du coefficient de ségrégation de l'or dans le silicium 
a été déterminée par d’autres chercheurs [19]. Selon Hall [14] le 
coefficient de ségrégation du fer dans le silicium est égal à 8-10 en- 
viron. 

La solubilité de l'or dans le silicium a été déterminée également 
par Collins, Carlson et Gallagher [20] qui ont utilisé aussi bien la 
méthode des isotopes radioactifs que celle de la variation de la con- 
centration des porteurs de charge résultant de la saturation des 
cristaux par de l'or. Les données obtenues par ces deux procédés coïn- 
cident bien, ce qu'on peut constater sur la fig. 191. Selon les données 
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de [20] la solubilité de l'or dans le silicium présente une allure ré- 
trograde passant de 101% à 1000 °C à 1027 cm$ à 1250 °C, tandis qu'à 
1380 °C elle n'est égale qu’à 4-101 cm. Ces résultats diffèrent 
quelque peu de ceux de Struthers [17] que nous avons mentionnés 
ci-dessus. 

Boltaks et Sué Chi in [21] utilisant la méthode du dopage diffu- 
sionnel ont étudié la solubilité de l'argent dans le silicium à diffé- 
rentes températures comprises entre 1200 et 1390 °C. On recouvrait 
la surface de plaquettes de silicum (d Æ 1,2 mm) d'une mince couche 
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2 ! 
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0,8 # 
0.6 00 y"! 0,60 0,65 0,70 
’ TA mx! 
Fig. 191. Diagramme de solubilité Fig. 192. Diagramme de solubilité 
de l'or dans le silicium selon [20]. de l'argent dans le silicium selon [20]. 


d'argent marqué par l'isotope radioactif Ag! ; ces plaquettes étaient 
placées dans des ampoules en verre de silice remplies d’hélium et 
soumises à des recuits de longue durée. La durée du recuit était choisie 
de telle sorte que la répartition de l'argent dans les cristaux soit 
homogène. On contrôlait l’homogénéité de la répartition de l'argent 
en mesurant la radioactivité des couches successivement prélévées à 
la surface des cristaux, ainsi que la résistivité des cristaux. 

Les résultats obtenus sont illustrés par la fig. 192 qui montre 
que la solubilité de l’argent dans le silicium présente une allure ré- 
trograde, le maximum de la solubilité atteignant 2-10! cm'* à 
4350 °C : à 1200 °C la solubilité n’est égale qu’à 6,5 -10'5 cm. On doit 
remarquer que la solubilité de l'argent est de 3-5 fois plus grande que 
la solubilité de l'or dans le silicium. Ce résultat correspond au fait 
que le coefficient de diffusion de l’argent dans le silicium est plus 
petit que celui de l’or (voir ch. VI). 

La solubilité du lithium dans le silicium a été déterminée pour 
la première fois par Fuller et Ditzenberger [22] dans une large gamme 
de températures comprises entre 200 et 1000 °C. Une étude ulté- 
rieure entreprise par Pell [11] a montré que la solubilité du lithium 
est un peu plus grande que la valeur déterminée dans l'étude [22]. 
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Tableau 43 


Valeurs des coefficients de ségrégation K, et des rayons 
tétraédriques covalents r des impuretés dans le germanium 


Impureté r, À Ko Impurcté r, À | Ko 
P 1,10 0, 12 TI 1,47 4.107 
AS 1,18 0,04 Cu 1,35 1,5-1075 
Sb 1,36 0,03 Ag 1,53 40-1 
Bi 1,46 41075 Au 1,50 3-14075 
B 0,88 1 Ni — 35-1076 
Al 1,26 0,10 Zn 1.31 0,01 
Ga 1,58 0,10 Co _ 108 
In 1,65 0,004 Ge 1,22 1,0 


Selon Pell [11] le maximum de solubilité est atteint à 1200 °C et 
vaut 4-10%.cm"* environ. Près de la température de fusion du sili- 
cium le coefficient de ségrégation du lithium est égal à 1-:10-*. La 
variation thermique du coefficient de ségrégation est entièrement 
conforme à la théorie exposée au $ 5 ch. XVI. 

Dans l’étude [11] il a été également établi que le point eutectique 
du système Si — Li correspond à 58 + 5 p.c. atm. Li et à une tempé- 
rature de 590 + 10 °C. Il a été établi également qu'il se forme les 
composés chimiques Li,,Si, et Li.,Si, dont les températures de 
fusion sont égales à 720 + 20 pour le premier, et à 750 + 10 °C 
pour le second. À l’air ces composés se décomposent en formant 
Li,CO; + Si avec la température de fusion 715 + 10 °C. L'étude de la 
solubilité du lithium dans le silicium présente de grandes difficul- 
tés du fait de l'instabilité des solutions solides formées qui se dé- 
composent même à la température ambiante. 

Fuller et Morin [24] ont déterminé la solubilité du zinc dans le 
silicium en chauffant les échantillons portés à différentes tempéra- 
tures dans une atmosphère de vapeur de zinc et en mesurant la ré- 
sistivité et la constante de Hall des échantillons saturés de zinc. 
Jls ont utilisé du silicium de type nr dopé à l’arsenic. Le maximum de 
solubilité (1017 cm-*) se situe à 1300 °C environ. Dans la partie 
linéaire de la courbe de solubilité qui se situe en dessous du maximum, 
la variation thermique de la solubilité obéit à la loi exponentielle 


Na=17,3-102t exp (—1,5/AT). 


La chaleur de dissolution du zinc dans le silicium (1,5 eV) est 
peu différente de celle du cuivre dans le germanium (1,15 eV). 

Toute une série d'expériences a été réalisée en saturant de zinc 
des cristaux de silicium de type p à 1350 °. On a constaté que les 
traitements thermiques à cette température ne provoquent que des 
variations de résistivité peu notables. Ces expériences avaient pour 
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objet de déceler les niveaux donneurs qui devraient être créés par 
les atomes de zinc occupant des sites interstitiels du réseau du sili- 
cium. Les résultats obtenus ont montré que la concentration des 
atomes de zinc interstitiels est très faible même aux températures 
les plus élevées. 

La solubilité et le coefficient de ségrégation de l'aluminium dans 
le silicium a fait l’objet de plusieurs études [25-26]. Navon et Cher- 
nichov [27] ont constaté que la solubilité de l’aluminium dans le 
silicium présente une allure rétrograde et passe de 1017 cm-* à 700 °C 
à 51018 cm°* à 1400 °C; le maximum de solubilité se situe à 1300 °C 
environ et est égal à 4-10! cm. 

Les recherches de Miller et Savage [25] ont confirmé l’allure ré- 
trograde de la solubilité de l’aluminium dans le silicium, mais les 
valeurs numériques obtenues par ces auteurs sont quelque peu diffé- 
rentes de celles données dans [27]. Selon [25] la solubilité de l’alu- 
minium dans le silicium passe de 1,7 -10% cm °° à 1050 °C à 1,5 X 
X 10° cm-* à 1380 °C. Le maximum de solubilité (1,7 -10*% cm} 
est atteint à 1300 °C. Les courbes théoriques de la variation thermi- 
que de la solubilité des impuretés dans le silicium sont représentées 
sur la fig. 193 [12]. 

Le tableau 44 montre que la corrélation entre les valeurs des 
rayons covalents et celles des coefficients de ségrégation de certaines 
impuretés est moins bien marquée pour le silicium que pour le ger- 
manium. 

W, cm} 
1022 92 102% 10 10 1607 10% 1" m4 


07 1072 107% 10 10% 10% 1507 w°° 
C,p.c.af. 


Fig. 193. Courbe théorique de solubilité des impuretés dans le silicium. 
Les symboles ont la même signification que sur la fig. 180. 


Weiser [28] a calculé en utilisant l'équation fondamentale de 
Thurmond et Struthers (XVI,34) les coefficients de ségrégation de 
différentes impuretés dans le germanium et le silicium. Les résultats 


du calcul cadrent assez bien avec les valeurs expérimentales (voir 
tableau 45). 
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Tableau 44 


Valeurs de la solubilité maximum N,, du coefficient de ségrégation Ko 
et du rayon tétraédrique covalent r des impuretés dans le silicium 


Li _— 7-4019 14-10-27 |]In 1,65 — 5-40" 
Au 4,50 1-1017 3-10 P 1,10 0,35 
Cu 4,35 3-1018 2,5-10-4 | As 1,18 0,3 
Zn 1,31 14-1017 4.104 | Sb 1,36 0,4 

B 0,80 0,9 Ta 1.107 
Al 4,26 4,7-4020 Fe 5-1016 8-10-8 
Ga 1.58 14-102 


Tableau 45 


Valeurs calculées et expérimentales des coefficients 
de ségrégation des impuretés dans le germanium et le silicium 


Ge Si 

Impureté TT — 

calcul | expérience calcul expéricnce 
Sn 0,02 0,02 0,008 0,02 
Pb 0,0001 0,0004 
ÀS 0,10 0,02 — 0,05 0,01 0,09 —— 0,30 
Sb 0,020 0,003 0,003 0,01 
Bi 0,0004 0,00004 
Al 0,10 0,100 0,04 0,001 
Ga 0,02 0,10 0,01 0,01 
In 0,0008 0,001 0,0003 0,0005 
Te 0,00001 0,0004 


Une étude détaillée de la solubilité du manganèse, du fer, du 
cobalt et du nickel dans le silicium a été entreprise par Bakhadvr- 
khanov [29]. Il a utilisé des échantillons de silicium monocristallin 
de type nr d'une résistivité de 40-50 ohm-cm comportant près de 
10% dislocations par cm”. La solubilité était déterminée par mesure 
de la radioactivité des impuretés incorporées dans les cristaux par 
diffusion à des températures comprises entre 14000 et 1350 °C. Comme 
tous ces éléments se caractérisent par une grande vitesse de diffu- 
sion, on obtenait une répartition homogène en volume même pour 
des durées de recuit de diffusion assez courtes. Cependant le niveau de 
dopage, bien qu'homogène, augmentait avec la durée du recuit et 
ce n'est qu’au bout d’un temps assez long que l'on arrivait à la 
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concentration maximum. On admettait que ce maximum de con- 
centration correspond à la limite de solubilité du manganèse varie de 
3-1014 à 1-10! cm et celle du fer, de 41015 à 5-10 cm. La 
variation thermique de la solubilité du cobalt et du nickel présente 
une allure rétrograde. La valeur maximum de la solubilité du cobalt 
est atteinte à 1250 °C et elle est égale à 2,5 +101 cm* ; la solubilité 
maximum du nickel, égale à 7-1017 cm-*, est atteinte à 1300 °C. 

Dans cette étude on a également établi une corrélation entre la 
solubilité et la densité des dislocations présentes dans les cristaux 
de silicium. On a constaté que lorsque la densité des dislocations 
augmente de 6-7 ordres de grandeur, la solubilité s'accroît de 3-4 fois. 
On a également constaté que la solubilité de ces éléments ne dépend 
que faiblement du niveau du dopage du silicium par d’autres impu- 
retés. 

En comparant les valeurs de la solubilité déterminées par la 
méthode des isotopes radioactifs avec les données relatives à l’in- 
fluence qu'’exerce la présence du manganèse, du fer, du cobalt et du 
nickel sur les propriétés électriques du silicium, on a réussi à évaluer 
les parts d'atomes occupant les sites vacants, et les sites interstitiels. 
Pour le manganèse la part d'atomes occupant les sites vacants du 
réseau ne représente que 10-* du nombre total d’'atomes dissous dans 
le silicium ; pour le fer, ce nombre est égal à 5-10, pour le cobalt, 
à 4-10? et pour le nickel, à 104. Ces résultats montrent que ces 
impuretés forment avec le silicium essentiellement des solutions 
solides d'insertion. 


$ 3. Influence des interactions entre les donneurs 
et les accepteurs sur la solubilité des impuretés 
dans le germanium et le silicium 


De nombreuses études expérimentales ont été entreprises ces 
dernières années pour vérifier la théorie de Reiss relative à l'influence 
des interactions entre les donneurs et les accepteurs sur la solubilité 
des impuretés dans les semi-conducteurs. Ces études ont été effec- 
tuées en utilisant des cristaux de germanium et de silicium dopés par 
des éléments des groupes IIT et V. Sur tous ces cristaux on détermi- 
nait la solubilité du lithium en fonction de la concentration et de 
l'activité électrique de l'élément de dopage. 

I] s'est avéré que le lithium était particulièrement bien adapté à 
l'étude des interactions entre les impuretés que l’on incorpore dans 
les cristaux du fait de son grand coefficient de diffusion et d'une 
structure simple des niveaux électroniques qu'il introduit dans le 
spectre énergétique des électrons dans les cristaux de germanium et 
de silicium. En effet. les autres impuretés à grands coefficients de 
diffusion (Cu. Au, Fe) font apparaître dans les bandes interdites du 
silicium et du germanium de nombreux niveaux électroniques (le 
cuivre fait apparaître. par exemple, dans la bande interdite du ger- 
manium, trois niveaux accepteurs. l'or trois niveaux accepteurs et 
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un niveau donneur, le fer deux niveaux accepteurs); le lithium, lui, 
ne fait apparaître qu’un seul niveau donneur situé à proximité du 
bord inférieur de la bande de conduction, ce qui facilite grandement 
l'interprétation des résultats expérimentaux. 

Reiss, Fuller et Petruszkiewiez [31] ont étudié la solubilité du 
lithium aussi bien dans des cristaux de silicium pur que dans des 
cristaux de silicium dopé à différentes concentrations par le bore 
(accepteur). Les résultats obtenus ont montré qu'aussi bien aux 
basses qu'aux hautes températures la solubilité du lithium dans le 
silicium dopé au bore est notablement plus grande que dans le sili- 
cium pur. La solubilité du lithium augmente avec la concentration 
du bore et ce d'autant plus que la température est plus basse (là où 
la concentration des porteurs intrinsèques est plus petite). Ce dernier 
résultat est bien conforme à la théorie de Reiss (voir $ 6, ch. XVI). 
Des expériences analogues ont été réalisées avec le germanium. 

Pour étudier l'influence d'une impureté donneur sur la solubilité 
du lithium on a utilisé le procédé expérimental suivant (fig. 194). 


Li métallique F As 


Fig. 194 Schémas illustrant le procédé expérimental utilisé pour déceler 
l'influence de l’arsenic sur la solubilité du lithium dans le germanium [31]. 


Deux cristaux de germanium, l'un comportant une jonction p-n 
(région p de grande résistivité et région nde faible résistivité), l’autre 
tout entier de type p, étaient recouverts d'une couche de lithium 
(fig. 194, a) pour être ensuite soumis à un recuit de diffusion à 
375 °C pendant 50 heures. Après ce traitement les cristaux étaient 
coupés en deux dans le sens de la diffusion et à l'aide d'une sonde 
fine, on déterminait la position de la jonction p-n (fig. 194, b). Dans 
le cristal homogène de type p la profondeur de la diffusion était égal 
à 0,054 cm, tandis que dans le cristal qui comportait une région de 
type nr de faible résistivité, la profondeur de diffusion était égale à 
0,132 cm, ce qui correspond à la largeur de la région p initiale de ce 
cristal. La couche de type nr de faible résistivité se comporte comme 
une barrière pour les ions du lithium, parce que leur solubilité dans 
cette région est plus faible. La fig. 194, c donne une représentation 
schématique de la répartition de l’impureté dans les cristaux. 
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Les résultats des études expérimentales de la solubilité du lithium 
dans le silicium {31] confirment le résultat essentiel de la théorie de 
Reiss: les impuretés portant des charges de même signe que le 
lithium réduisent sa solubilité tandis que les impuretés de dopage 
portant des charges de signe contraire, l’augmentent. Cependant, pour 
arriver à une concordance quantitative avec la théorie, surtout à 
des hautes températures, il est nécessaire de préciser la nature des 
complexes que forment le lithium et le bore dans le réseau du silicium. 
Les différences que l’on observe entre les solubilités du lithium dans 
le silicium pur et dans le silicium dopé au bore dans le domaine des 
basses températures se laissent interpréter en considérant les interac- 
tions entre les électrons et les trous: la compensation mutuelle des 
charges portées par les ions de lithium et de bore entraîne un accrois- 
sement de la solubilité du bore. Dans le domaine des hautes tempeé- 
ratures où la conductivité du silicium tend à devenir intrinsèque le 
facteur de la compensation des charges (interaction entre les élec- 
trons et les trous) cesse de jouer. Une divergence toujours plus grande 
entre les valeurs théoriques et expérimentales de la solubilité dans 
le domaine des températures plus élevées, supérieures à la tempéra- 
ture où se manifeste un maximum de solubilité, n'a pas encore trouvé 
d'interprétation, de même d'ailleurs que l'existence du maximum 
de solubilité. Le maximum de solubilité est probablement dû à une 
particularité du diagramme de phase du système Li — Si; ainsi, 
nous nous contenterons d'examiner les causes de la divergence des 
valeurs de la solubilité que l’on constate dans le domaine des hautes 
températures. 

Dans le domaine des basses températures les atomes de lithium 
se placent dans les sites interstitiels du réseau du silicium, de sorte 
que lorsque ces atomes se trouvent à proximité des atomes de bore, 
ils peuvent former des complexes liés par des forces coulombiennes. 
A des hautes températures ces complexes se dissocient. D'autre part, 
a mesure que croît la température, augmente la concentration des 
lacunes dans le réseau du silicium. Lorsqu'une lacune se forme au 
voisinage d'un atome de bore et d’un atome de lithium, l’ion lithium 
peut établir des liaisons covalentes et former un complexe LiB- 


LiB* + B- +0 +e- = LiB-. (XVIT,1) 


Ce complexe porte une charge négative et peut donc se comporter 
comme un accepteur à l'instar du bore avant incorporation du li- 
thium. Ainsi. l'accroissement de la concentration des lacunes se 
manifestant lorsque la température augmente donne lieu à un accrois- 
sement de la concentration des complexes LiB- (jusqu’à ce que ces 
complexes restent stables) et ceci exerce la même influence sur la 
solubilité du lithium qu’un accroissement de la concentration des 
accepteurs usuels à des températures plus basses. 

On a également étudié l'influence de la formation de complexes 
sur la solubilité du lithium dans des cristaux de germanium dopés 
au gallium et au zinc [32]. Puisque le zinc porte dans le réseau de 
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germanium deux charges électriques et le gallium n'en porte qu'une 
(accepteur), on pourrait s'attendre à ce que ces deux impuretés agis- 
sent différemment sur la solubilité du lithium. Les résultats expé- 
rimentaux ont montré qu'il en était bien ainsi et que le zinc était 
deux fois plus effectif que le gallium du point de vue de leur influence 
sur la solubilité du lithium dans le germanium. 

L'apparition de complexes exerce également une influence sur 
la mobilité des porteurs de charge. Dans le cas où le complexe qui se 
forme est électriquement neutre, la dispersion des porteurs de charge 
diminue et leur mobilité augmente. Un tel effet a été observé dans 
le cas de cristaux de silicium dopés à l'aluminium et au lithium [33], 
En que dans des cristaux de germanium dopés au zinc et au lithium 

Les études des processus d'interaction entre les impuretés dans 
les semi-conducteurs présentent une très grande importance pour le 
développement ultérieur de la théorie générale des semi-conducteurs. 


$ 4. La solubilité des impuretés dans les composés 
binaires semi-conducteurs 


La majorité des diagrammes de phases de nombreux systèmes où 
apparaissent des composés semi-conducteurs a été déterminée il y 
a longtemps par les procédés de l'analyse thermique. Cependant. en 
ce qui concerne la délimitation des régions des solutions solides for- 
mées par le composé et l’un ou l’autre de ses constituants, les ren- 
seignements que l'on trouve sur ces diagrammes sont fort imprécis. 
Dans les cas où ces régions sont absentes, on ne doit en conclure que 
la solubilité des constituants dans le composé est petite, en tout cas 
inférieure à 1 % atomique (c'est la précision usuelle de l'analyse 
thermique). Or, on sait bien que la concentration d'impureté requise 
pour modifier les propriétés des semi-conducteurs est notablement 
plus petite. Aussi la détermination des solubilités des impuretés dans 
la gamme des concentrations faibles présente-t-elle une grande im- 
portance. 

On ne dispose actuellement que de fort peu de données sur les 
valeurs de la solubilité et des coefficients de ségrégation des impuretes 
dans les composés binaires semi-conducteurs. Les données dont on 
dispose ne peuvent être en général considérées que comme des esti- 
mations. 

Lors d’une étude de l'influence de certaines impuretés sur les 
propriétés électriques du PbTe, nous avons obtenu les données 
suivantes sur la solubilité des impuretés dans ce composé; à des 
températures comprises entre 200 et 300 °C, les limites de solubilité 
du Pb, du Te, du Sn et du Sb sont approximativement égales à 0,4, 
0,6, 0.7. 1,0 % pondéraux [35]. Une étude analogue a montré que 
la solubilité du Sb et du Sn dans le composé ZnSb est également 
inférieure à 1 % at. 
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Tableau 46 
Coefficient de ségrégation des impuretés 
ans InSb 


Impureté Ko Impureté Ko 
Cu 6,6-1074 Te 5,2-10- 
Ag 4,9-10-5 Se 0,35 
Au 1,9-10-6 Te me À 
Zn 2,3 P 0,16 
Cd 0,26 AS 5,4 
Ga 2,4 Fe &4,0-10-2 
Sn 5,7-10-2 Ni 6,0-1075 

Tableau 47 


Coefficient de ségrégation de Ge 
et de Sn dans les composés AB 


Ge | Sn 


composé 

| 
GaSb 0,32 0,005 = 0,02 
InSb 0,04 — 0,05 0,006 — 0,01 
InAs 0,07 0,09 
InP 0,05 0,03 


Fuller et Whelan [36] ont déterminé la solubilité du cuivre dans 
GaAs. Ils ont montré que la solubilité croît avec la température con- 
formément à l'équation suivante: 


Nu = 3,7-10% exp (—+). 


La chaleur de dissolution est approximativement égale à la cha- 
leur de dissolution du cuivre dans le germanium et le silicium. 

Mullin [37] a déterminé les valeurs des coefficients de ségrégation. 
de différentes impuretés dans InSb (tabl. 46). 

Folberth et Schillman [38] ont déterminé les valeurs des coeffi. 
cients de ségrégation de Ge et de Sn dans différents composés AMBY 


(tabl. 47). 
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$ 5. Systèmes semi-conducteurs à miscibilité complète 


Une solubilité mutuelle illimitée (suite continue de solutions 
solides) se manifeste, ainsi que nous l'avons indiqué au $ 2 du 
ch. XVI, dans les systèmes dont les constituants présentent une 
même structure cristalline, une même structure électronique et une 
faible différence (inférieure à 14 %) des rayons atomiques. Une 
suite continue de solutions solides peut être formée par un grand 
nombre de matériaux semi-conducteurs. Les systèmes les mieux 
étudiés actuellement sont Ge — Si, Se — Te, les solutions solides 
des composés AlBV, AÏBVT et leurs combinaisons. 

Le système Ge — Si a été étudié pour la première fois en 1939 
par Stôhr et Klemm [39] et plus tard par Thurmond [40]. La 
fig. 195 représente le diagramme d'état de ce système. Les alliages 


Fig. 195. Diagramme d'états du système 
Ge-Si [301]. 
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du système Ge — Si se caractérisent par une liquation intercris- 
talline prononcée et comme la vitesse de diffusion à l’état 
solide est faible, il est difficile d'obtenir des lingots homogènes. 

Pendant longtemps la question de la solubilité mutuelle des 
composés AlBŸV était controversée [41-44]. Cependant, Wooley 
et Smith [43] ont montré que dans les systèmes formés par deux 
composés AMIBV il apparaît presque toujours une suite continue 
de solutions solides. De même que dans le système Ge — Si l'obten- 
tion de lingots homogènes nécessite des recuits à haute température 
de longue durée, ceci du fait d’une faible vitesse de diffusion. Les 
figures 196 et 197 représentent respectivement la variation du para- 
mètre du réseau en fonction de la composition pour le système InSb — 
GaSb et la variation de la largeur de la bande interdite et de la 
mobilité en fonction de la composition dans les systèmes GaP — 
GaAs et InP — InAs. 

Goriounova et ses collaborateurs ont effectué de nombreuses 
recherches sur la solubilité mutuelle de différents composés semi- 
conducteurs de structure sphalérite [44]. I1 a été établi que des suites 
continues de solutions solides se forment dans les systèmes ZnTe — 
CdTe, ZnTe — Ga,Te,, ZnSe — Ga.Se,, Ga,Te, — In.Te, et d'au- 
tres. 
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Les solutions solides formées par les séléniures et les tellurures 
des métaux lourds (PbTe — PbSe, Bi.Tes — Bi.Ses:, HgSe — HgTe, 
etc.) étudiées par Reguel et ses collaborateurs [45-46] sont d’un grand 
intérêt. 

L'étude des propriétés électriques des solutions solides a montré 
qu’en règle générale on n’observe pas une variation régulière des 
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Fig. 196. Variation du paramètre de réseau des solutions solides InSb — 
GaSb [43]. 


propriétés entre les valeurs extrêmes correspondant aux propriétés 
des constituants purs. Ainsi, par exemple, la largeur de la bande 
interdite E, des solutions solides Ge — Si varie de la manière 


F i g. 197. Variation de la largeur de 

la bande interdite £, (1,2) et de la 

mobilité 3 (u) en fonction de la com- 

position des solutions solides de com- 
posés AÏTIBV [43]. 

1 — GaP — GaAs, 2 et 3 — InP — InAs. 
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suivante. Pour z << 0,14, E, — (0,72 + 1,5r) eV et pour 0,14 < 
<z<AÂE, = (0,89 + 0,31z) eV; x est la concentration de sili- 
cium en p.c. at. [47]. 

Dans le système AISb — GaSb la largeur de la bande interdite 
varie également d’une manière irrégulière en fonction de la compo- 
sition [41-43]. Dans certains cas on observe un maximum sur la 
courbe représentant la variation de la mobilité des porteurs de 
charge en fonction de la composition. 


$ 6. Relation entre la ségrégation des impuretés 
et les possibilités de purification des matériaux 
par cristallisation dirigée 


Dans le processus de la cristallisation dirigée d’un matériau la 
phase solide se forme en imposant à la phase liquide un refroidisse- 
ment lent et unidirectionnel; du fait de la ségrégation l’impureté 
présente dans la phase liquide se répartit le long du lingot obtenu. 
Si l’impureté abaisse la température de cristallisation (X, < 1) elle 
se concentrera dans la partie du lingot qui se forme à la fin du proces- 
sus; la phase solide repousse les atomes d’impureté et la phase 
liquide s'enrichit donc en impureté (voir fig. 179). Si par contre 
l’impureté élève la température de cristallisation de la phase liquide 
(Ko > 1), elle se concentrera dans la partie initiale du lingot qui 
se forme. 

Ces particularités de la ségrégation des impuretés sont largement 
utilisées dans la technologie des matériaux pour assurer leur purifica- 
tion (tirage des cristaux, fusion de zone, etc.). Pour arriver à une 
estimation quantitative de l'efficacité des processus de purification, 
on remplace le coefficient de ségrégation d'équilibre ÆX,, que nous 
avons défini au ch. XVI, par un coefficient de ségrégation efficace 
Kerr dont la valeur dépend de la vitesse de cristallisation, de l’orien- 
tation du cristal et du degré du brassage du bain fondu. Lorsque le 
matériau cristallise à une vitesse beaucoup plus grande que la vitesse 
à laquelle un équilibre entre les phases solide et liquide peut encore 
s'établir les impuretés sont repousées par l'interface solide-liquide 
à un taux plus grand que le taux de diffusion de ces impuretés dans 
le liquide. Dans la région de la phase liquide se trouvant à proximité 
de l’interface avec le cristal il s'établit un gradient de concentration 
des impuretés, ce qui fait augmenter la valeur du coefficient de 
ségrégation efficace et ceci réduit l'efficacité de la purification. 

Hall [48], ainsi que Burton et al. [26] ont montré que dans 
le cas d'une cristallisation dirigée le coefficient de ségrégation 
efficace correspondant à un état stationnaire s'exprime par l’équa- 
tion suivante: 


Kg = ———— #0 , XVII,2 
. Ko+[1—Koexp (©) ] Sans 


v représente la vitesse de cristallisation (vitesse de déplacement de 
l'interface solide-liquide dans un processus de cristallisation dirigée), 
va est une constante caractérisant la vitesse de croissance et dont 
la valeur dépend de l'intensité de brassage du liquide et du coef- 
ficient de diffusion des impuretés dans la phase liquide. Dans le 
cas où il existe près de l’interface une zone de faible épaisseur 6 
où le déplacement des atomes d’impureté ne procède que par dif- 
fusion, v; — D/6. 
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L'équation (XVII,2) montre que lorsque v —+ 0, Kerr > K,. Pour 
des vitesses de croissance modérées et pour X, & 1, l'équation 
(XVII,2) se réduit à: 


Kett = Ko EXP ( — —) . (XVIL,3) 


Par contre, pour de grandes vitesses de croissance, lorsque v — oo, 
Kerr = 1, ce qui signifie que la répartition des impuretés entre 
les phases solide et liquide ne se produit plus. 

La répartition de l’impureté le long d’un lingot de forme cylin- 
drique obtenu par un refroidissement unidirectionnel lent d’un bain 
liquide peut être décrite par l'équation: 


N = KerNo(4 — 1} "1. (XVIL,4) 


Cette équation établit une relation entre la concentration V de 
l’impureté dans la solution solide et la part relative / de la longueur 
cristallisée ; N, est la concentration initiale de l’impureté dans le 
bain liquide. 

L'équation (XVII,2) a été établie en admettant que: a) la dif- 
fusion de l’impureté dans la phase solide est tellement faible qu’on 
peut la négliger, et b) la diffusion en phase liquide est suffisamment 
rapide pour assurer une répartition homogène de l’impureté dans 
la phase liquide. 


La démonstration de la validité et une analyse de l'équation 
(XVII,2) sont données dans [26]. 
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CHAPITRE XVIII 


DECOMPOSITION DES SOLUTIONS SOLIDES 
SURSATURÉES 


$ 1. Eléments de la théorie de la décomposition 
des solutions solides 


La théorie de la décomposition des solutions solides comporte 
deux problèmes fondamentaux: 1) le mécanisme de la formation 
des centres de la décomposition, i.e. des germes d'une nouvelle 
phase, et 2) la cinétique de la croissance des germes et la formation 
des inclusions d’une nouvelle phase. Il semble que le premier problè- 
me soit le plus ardu. Généralement on envisage deux possibilités 
de formation des germes: un processus aléatoire où le germe apparaît 
du fait d'une fluctuation de la densité d’une solution homogène, 
un processus de nucléation où le rôle de germe de la décomposition 
d’une solution solide est assumé par des impuretés ou des défauts 
de structure d’un cristal. Les résultats expérimentaux qui sont 
décrits dans le $ 2 semblent donner la préférence à ce deuxième 
mécanisme. 

La vitesse de décomposition d’une solution solide est déterminée 
par la concentration des germes et par la vitesse à laquelle les atomes 
qui diffusent viennent s'attacher à ces germes de cristallisation. 
On peut donc dire que la vitesse de décomposition sera d'autant plus 
grande que le coefficient de diffusion de l'impureté considérée 
sera grand. 

La cinétique de la décomposition d'une solution solide est illus- 
trée par le schéma de la fig. 198. 

Considérons le cas où la concentration des germes reste constante 
pendant toute la durée de la décomposition de la solution solide, 
et cherchons à établir une formule caractérisant le processus de 
formation d'une nouvelle phase en fonction du temps. Une telle 
relation représentera la variation dans le temps du processus de 
décomposition d'une solution solide. Posons pour simplifier que 
tous les germes sont de forme sphérique. A l’état stationnaire la 
répartition de la concentration N des particules autour de chacun 
de ces germes dans la solution solide pourra être posée égale à 


N = A + Br, (XVIIL,1) 


r est la distance radiale séparant les particules du centre du germe, 
A et B sont des constantes dont les valeurs peuvent être déterminées 
en considérant les conditions aux limites suivantes: 
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1) N = N, lorsque r = z; N,est la concentration de 1 impureté 
à la surface du germe; 2) N = N, lorsque r — œ, N, étant la 
concentration de l’impureté en un point suffisamment éloigné du 
germe. 

En portant dans (XVIII,1) les valeurs de À et B ainsi détermi- 
nées, nous arrivons à une équation fixant la répartition des particules 
entourant un germe: 


(XVIIL,2) 


où 
ER 


2 Je) 


F ig. 198. Schémas illustrant la cinétique de la décomposition d’une solution 
solide. 


1 — solution solide homogène, 2 — solution solide sursaturée après trempe, 3 — stade initial 
de la décomposition, stade final de la décomposition avec inclusion d’une deuxième phase. 


Pour déterminer le nombre AV d’atomes d’impureté qui viennent 
se fixer à la surface du germe par seconde, on peut utiliser la première 
loi de Fick, puisque ces atomes se déplacent par diffusion : 


AN = — &nx2D (+) (XVIIL,3) 


D est le coefficient de diffusion des atomes d’impureté et 4nzx*, 
la superficie d’un germe sphérique. 
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Posons que chaque atome d'’impureté venant se fixer sur le 
germe augmente son volume de AV. La vitesse de variation du volume 
de ce germe est alors égale à: 


(LE) = aa (0) (XVIIL,4) 
En y substituant l'équation (XVIIL3), il vient: 


29 = 2DAV (No— Ni). (XVIIL,5) 


En intégrant cette dernière équation on arrive au résultat sui- 
vant : 
zx? = 2DAV (IN, — N.)t + À, (XVIII,6) 
ou encore 
= 2DAV(INQ,—N,)t, (XVIII, 7) 


(puisque pour t{ = 0, x = 0, la constante d'intégration À, = O0). 
L'équation déterminant la loi de croissance des germes est donc: 
# _ < (2DAV (No—N)]/21%2, (XVIILS) 
Considérons maintenant un système comportant un nombre z 
de germes identiques par unité de volume de la solution solide. 
Posons qu'au moment initial les régions de dépletion de la solution 
solide en impuretés qui apparaissent du fait de leur diffusion ne se 
recouvrent pas encore. Le volume total V des particules qui se sont 
déposées sur les germes au bout d’un temps f{ sera égal à: 


y — Æ 2[2D (No—N,) AV]/23/2, (XVIIL,9) 


Pour déterminer le nombre total d'atomes d’impureté qui se 
sont déposés, il suffit de diviser le volume V par le volume atomique 


AV. Pour faciliter le calcul, introduisons la grandeur Ÿ qui est la 
concentration des particules qui sont restées en solution. On peut 
écrire : 
N=No—<E AVE (2D(N—N.)"2 8", (XVII, 10) 
ce que l’on peut écrire encore 
N—N, 4 2 2 ,3/2 


Cette dernière équation a été établie en supposant que £ est 
petit et que les régions appauvries en impuretés (du fait de leur 
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diffusion) ne se recouvrent pas. Dans le cas plus général, la loi 
décrivant la décomposition d’une solution solide s’écrit : 


N—N, 


Re = exp { — HE (MN) Av] 2 (D) 2 #72} = 


= exp(—at*/?). (XVIII, 12) 


Les équations (XVIII,11) et, par conséquent, (XVIII,12) ont 
été établies en admettant que les germes étaient de forme sphérique. 
Il est facile de démontrer que pour des germes de forme cylindrique 
on doit avoir 


N— Ne 


et pour des germes en forme de disque 
N—N, 
FF = exp (— œt°/?), (XVIIT,14) 


On voit donc que les études de la cinétique de la décomposition 
des solutions solides permettent de tirer des conclusions quant à la 
forme des germes, donc à la forme géométrique des particules de la 
nouvelle phase qui est apparue au sein d'une solution solide. 

Nous n’avons donné qu’un exposé succinct des questions concer- 
nant la cinétique de la décomposition des solutions solides et de la 
formation d’une nouvelle phase. Un exposé détaillé des processus 
de décomposition est donné dans une revue par Hardy et Hill [1] 
ainsi que dans un article de Ham [2]. 

Dans ce qui suit nous présentons les résultats de quelques études 
expérimentales consacrées à la décomposition des solutions solides 
dans le germanium et le silicium. Ces études avaient pour objet non 
seulement de préciser la cinétique de la décomposition, mais de 
mettre en évidence l'influence que peuvent exercer les interactions 
entre les impuretés sur les processus de formation et de croissance 
de la nouvelle phase. 


$ 2. Cinétique de la décomposition d’une solution solide 
de lithium dans le germanium 


La première étude de la cinétique de la décomposition d'une solu- 
tion solide de lithium dans le germanium est due à Morin et Reiss [3]. 
Le germanium était saturé de lithium à 425°C, tandis que le processus 
de la décomposition de la solution solide formée était suivi à 25-59°C 
par mesure de la résistivité et de la constante de Hall de ces cristaux 


(fig. 199). Comme la relation Ig FF f (t*/2) se traduit par des 


droites, on est en droit de considérer que l'équation (XVIII,12) 
est applicable au cas considéré. L’existence de points expérimentaux 
qui ne viennent pas se placer sur ces droites doit être attribuée 
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à une répartition non homogène de la concentration des germes dans 
le volume de la solution solide. La droite en pointillé représentée 
sur la fig. 198 est la courbe théorique. Pour calculer cette droite on!a 
procédé de la manière suivante. Connaissant la valeur du coefficient 
de diffusion du lithium à 25°C, les valeurs de W,, de N, (grâce 
à la mesure de la constante de Hall) et AV — 2,3-1073 cm, et 
connaissant également la tangente de la pente de ‘la droite Z, on 
était en mesure de calculer la concentration z des germes à l'aide 
de l'équation (XVIII,12). En admettant que la valeur de z ainsi 
obtenue était valable pour un autre cristal, et utilisant la valeur 
de D correspondant à 59 °C, on pouvait déterminer la valeur de a 


{rm 
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Fig. 199. Diagramme de décomposition d'une solution solide Ge — Li. 
T, °C: 1— 25, 2 — 59 [34]. 


a l’aide de l’équation (XVIII,12) et tracer la droite 2 représentée 
sur la fig. 198. On peut constater que cette droite passe par un nombre 
de points expérimentaux suffisamment grand, ce qui constitue une 
preuve quantitative de la validité de l'équation (XVIII,12) 
Examinons maintenant le problème de l'apparition de germes 
dans une solution solide Ge-Li. Morin et Reiss [3] supposent que les 
germes se forment lorsqu'un ion lithium passe d’un site interstitiel 
dans une lacune, ce qui conduit à la formation du complexe Li O 


Lit te- +0 = Li0. (XVIII,15) 


La concentration des germes est donc déterminée par celle des 
lacunes présentes dans le cristal de germanium. Or, puisque la 
concentration des lacunes dépend de la perfection du cristal, donc 
de la présence de dislocations et d’impuretés autres que le lithium, 
il va de soi que ces facteurs doivent avoir une influence sur la vitesse 
de décomposition de la solution solide. Ces chercheurs ont effecti- 
vement montré d’une manière univoque que la vitesse de décomposi- 
tion de la solution solide Ge-Li augmente notablement avec la den- 
sité des dislocations. 

Une étude de l'influence exercée par les impuretés et les défauts 
de structure sur la cinétique de la décomposition des solutions solides 
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du lithium dans le germanium a été également entreprise par Boltaks, 
Tsian Pi-huan et Makhnev. L'impureté choisie était le cuivre, qui 
possède dans le germanium des propriétés d'accepteur et se caracté- 
rise par une grande vitesse de diffusion. Les défauts de structure 
étaient créés en soumettant les cristaux à une déformation plastique 
ou par une trempe énergique. 

Pour incorporer le cuivre dans le germanium on déposait à la 
surface des cristaux de germanium une couche de cuivre par électro- 
lyse d’une solution aqueuse de CuSO,. Les cristaux étaient placés 
dans une nacelle en verre de silice suspendue dans un four à vide 
et pour être soumis ensuite à un recuit de diffusion. Le fil de nichrome 
auquel était accrochée la nacelle était par son autre extrémité 
enroulé sur l'axe d’une vanne à vide, ce qui permettait de déplacer 
les cristaux le long d’un tube de quartz disposé verticalement. 
L'extrémité inférieure de ce tube de quartz était fixée à un cylindre 
métallique comportant des orifices latéraux permettant d'assurer 
l'évacuation du système. On vissait sur l'extrémité inférieure de 
ce tube métallique un récipient contenant du glycol dans lequel 
on laissait tomber les cristaux après le recuit atin d'assurer une 
trempe énergique. Ce dispositif permettait d'assurer une trempe 
instantanée (fraction de seconde) des cristaux dopés par le cuivre. 
Pour déterminer la concentration du cuivre dans les cristaux soumis 
à la trempe. on utilisait les données sur la solubilité du cuivre 
présentées au ch. XVII. Pour réaliser un refroidissement rapide 
des cristaux non dopés on plongeait l’ampoule qui les renfermait 
et qui était préalablement portée à une haute température dans 
de l’eau froide. 

Pour calculer la concentration des lacunes qui se forment dans 
les cristaux après trempe ou après une déformation plastique on 
a utilisé les données disponibles sur la variation de la concentration 
des porteurs de charge libres en fonction de ces deux types de traite- 
ment. 

Le dopage des échantillons par le lithium était réalisé en portant 
à haute température des ampoules en verre de silice contenant les 
cristaux de germanium et du lithium métallique ; la trempe de ces 
cristaux était réalisée en immergeant les ampoules dans de l’eau 
froide. Dans ces conditions la solution solide formée est déjà sur- 
saturée. Après trempe la surface des cristaux était décapée et soumise 
à une attaque chimique au CP-4. La mesure de la variation des pro- 
priétés électriques des cristaux en fonction du temps permettait de 
suivre le processus de la décomposition de la solution solide. Toutes 
les mesures étaient effectuées à la température ambiante. 

La possibilité d'utiliser des méthodes de mesure des propriétés 
électriques pour étudier la cinétique de la décomposition d'une 
solution solide du lithium dans le germanium est déterminée par 
le fait que l’énergie d'ionisation de atomes de lithium dans le 
germanium est très petit (0,0093 eV). 

Puisque à la température ambiante tous les atomes de lithium 
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se trouvant dans le réseau du germanium sont ionisés, la concentra- 
tion des électrons dont dépend la conductivité électrique du germa- 
nium est égale à celle des atomes de lithium restant en solution. 
Cependant ce raisonnement ne concerne que les atomes de lithium 
occupant les sites interstitiels du réseau du germanium. Si, pour 
une raison ou pour une autre, des atomes de lithium s’assemblent 
et cessent de faire partie d'une solution solide, ils ne se comportent 
plus comme des donneurs dans le germanium. C'est pour cette 
raison que la détermination des variations de la résistivité des cris- 
taux en fonction du temps permet de déterminer la variation en 
fonction du temps de la concentration des atomes de lithium se 
trouvant en solution. Il faut naturellement tenir compte de la 
variation de la mobilité des porteurs de charge en fonction de la 
concentration des impuretés actives. 

Dans nos expériences il était permis de ne pas tenir compte 
de cette variation de la mobilité et d'effectuer le calcul de la con- 
centration des atomes de lithium dans le germanium en fonction 
du temps ÂVri(é) en appliquant la formule suivante: 


1 
ep(t)u® 


Nra(t) = (XVIITI,16) 
p (t) est la résistivité, e la charge et u la mobilité des porteurs de 
charge. 

Les résultats expérimentaux que nous avons obtenus sont repré- 
sentés sur les fig. 200 à 202. La fig. 200 montre que la concentration 
du lithium qui subsiste après la décomposition de la solution solide 
est d’autant plus petite que plus grande est la concentration des 
lacunes. La fig. 201 montre que dans des cristaux préalablement 
soumis à une déformation classique, la décomposition de la solution 
solide se produit plus rapidement et plus complètement que dans 
les cristaux non déformés. Dans les cristaux ayant subi une défor- 
mation plastique, la concentration limite du lithium est de 1 à 2 
ordres de grandeur plus petite que dans les cristaux non déformés. 

La présence des impuretés exerce également une influence sur 
la décomposition des solutions solides. La fig. 202 montre que l’incor- 
poration du cuivre dans les cristaux de germanium ralentit la décom- 
position des solutions solides du lithium dans le germanium et ce 
d'autant plus que la concentration du cuivre est plus forte. 

Les résultats obtenus par nous permettent de tirer les conclusions 
suivantes: 

4. La présence de défauts de structure créés par un procédé ther- 
mique ou par un procédé mécanique accélère le processus de décom- 
position des solutions solides du lithium dans le germanium et le 
rend plus complet (la concentration du lithium subsistant dans le 
réseau après décomposition de la solution solide devient plus petite). 
Cette observation concorde bien avec les données de [3] et confirme 
l'hypothèse de la formation de germes de décomposition par captage 
des atomes de lithium par les lacunes. 
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Fig. 200. Courbe de décomposi- 

tion des solutions solides Ge — Li 

dans le cas où les cristaux de ger- 

manium ont subi une trempe préa- 
able. 


Les lacunes ont été introduites par trem- 
pe à partir d'une température égale à 
T °C: 1—500, 2 — 600, 3 — 700 


Fig. 201. Courbe de décomposi- 

tion d’une solution Ge — L1 de 

cristaux déformés (7, 2) et non dé- 
formés (3). 
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Fig. 202. Courbe de décomposi- 

tion d'une solution solide Ge — 

Li dans le cas où les cristaux ont 

été préalablement dopés au cuivre 

(1, 2) et dans des cristaux de réfé- 
rence (3). 


O0 200 400 600 600 1000 120, 
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On doit remarquer que la concentration limite du lithium dans 
les cristaux que nous avons étudiés après décomposition de la solu- 
tion solide est notablement plus grande que la valeur correspondant 
à la solubilité du lithium dans le germanium à la température 
ambiante (= 101% cm“). Ce fait peut résulter de l’une des deux 
causes suivantes: a) existence dans les cristaux de régions localisées 
où se produit la décomposition des solutions solides, ce qui doit 
provoquer une déformation importante du réseau cristallin du 
germanium et accroître la solubilité du lithium; b) le processus 
de décomposition des solutions solides peut être freiné lorsque les 
régions microscopiques où il se produit ne peuvent s’accroître au-delà 
d'une certaine limite. 

Pour que ces régions puissent s'étendre, il serait nécessaire que 
le réseau cristallin tout entier se modifie. 
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2. La présence du cuivre dans les solutions solides lithium-germa- 
nium donne lieu à des interactions entre les accepteurs et les donneurs, 
i.e. entre les atomes de cuivre et de lithium, ce qui d'une part, 
modifie la répartition des charges portées par ces particules et 
conduit à l'apparition d’atomes de lithium neutres, et, d'autre part, 
fait apparaître des interactions coulombiennes entre les ions Li* 
et Cu”; ces interactions diminuent la vitesse de diffusion du lithium 
donc la vitesse de décomposition de la solution solide. Comme, 
d'autre part, le cuivre forme avec le germanium une solution solide 
de substitution, l’incorporation du cuivre dans le réseau du ger- 
manium peut conduire à une réduction du nombre de germes de 
décomposition, i.e. de la concentration des lacunes libres qui cap- 
tent les ions lithium interstitiels. 


$ 3. Décomposition des solutions solides du cuivre 
et du nickel dans le germanium et le silicium 


Utilisant une méthode radiographique, Fuller et al. [4] ont 
étudié le processus de précipitation du cuivre dans les solutions 
solides sursaturées du cuivre dans le germanium. Ces chercheurs 
ont montré que si on soumet des échantillons trempés à partir d'une 
certaine température à un recuit à une température plus basse, il 
se forme des inclusions localisées de cuivre. Logan [5] a constaté 
que la vitesse de décomposition des solutions solides du cuivre 
dans le germanium augmente notablement avec la densité des dislo- 
cations présentes dans les cristaux de germanium. Ce phénomène 
a été étudié d’une manière plus détaillée par Tweet [6]. 

Les résultats expérimentaux obtenus dans [6] se laissent décrire 
par l’équation suivante caractérisant la vitesse de décomposition 
en fonction du temps: 


N (= Noexp(—+). (XVIII, 17) 


NV) est la concentration initiale du cuivre dans les échantillons 

— {/x une constante qui est égale à 50 mn. pour les cristaux 
préalablement déformés et à 95 heures pour les cristaux non déformés. 
Il a été également établi que pour des cristaux renfermant un nombre 
donné de dislocations la variation thermique de Ia constante de 
temps est différente dans les domaines des hautes et des basses 
températures. Dans le domaine des basses températures, les valeurs 
de t de tous les échantillons (qui renfermaient tous une densité 
de dislocation égale ou supérieure à 10° cm”*) décrivent une droite 
définie par l’équation 

t=3,6-10"1 exp (2,7 k/T). 


Dans le domaine des températures élevées les segments de droite 
se caractérisent par une pente correspondant à 1,3 eV. La zone de 
transition entre le domaine des températures élevées et celui des 
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températures basses se déplace en fonction de la densité des dislo- 
cations (fig. 203). Cette variation de + en fonction de la température 
est due à ce que le mode de variation du coefficient de diffusion 
du cuivre dans des cristaux de germanium renfermant un nombre 
différent de dislocations diffère avec la température (voir ch. V). 

Les données obtenues dans [6] permettent également d'affirmer 
que la présence des dislocations fait accroître la concentration des 
germes déterminant le processus de décomposition des solutions 


1? 700 200 T. “C 
10° 
10° 
10° Fig. 203. Variation thermique de la 
constante de décomposition t d’une 
et solution solide du cuivre dans Ge {6]. 
à {U° Les nombres portés sur la figure représen- 


tent la densité des dislocations par cm. 


8 10 12 14 L6 
A 10”, Y 


solides du cuivre dans le germanium d’une manière analogue au 
processus qui se produit lors de la décomposition des solutions solides 
Li-Ge. 

Penning [7] a étudié les processus de précipitation du cuivre et du 
nickel dans leurs solutions sursaturées dans le germanium. Il découle 
de ces expériences que la vitesse de précipitation dépend de la vitesse 
d’annihilation des lacunes sur les dislocations ou à la surface du 
cristal, ainsi que du rapport entre le nombre d'atomes de cuivre 
(ou de nickel) se trouvant dans un état d'équilibre dans les sites 
réguliers et les sites interstitiels du réseau. La présence de lacunes 
excédentaires (introduites par une trempe ou par déformation; 
accroît la solubilité du cuivre et du nickel. Pour une même densité 
de dislocation la vitesse de précipitation du nickel est notablement 
plus grande que celle du cuivre. 

A. Elistratov et P. Kamadgiev [8] ont réalisé une étude de la 
cinétique de décomposition des solutions. solides sursaturées du 
cuivre dans le germanium par un procédé d'analyse ræœntgénographi- 
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que; leur étude a porté sur des cristaux de germanium de type n 
et de type p d’une résistivité de 20 à 50 ohm/cm. L'’incorporation 
du cuivre était réalisée par diffusion à 870-900 °C. La trempe des 
cristaux était réalisée en immergeant les ampoules les renfermant 
dans de l’eau froide. La décomposition des solutions solides s’effec- 
tuait à 550, 625 et 670 °C. Les rœntgénogrammes étaient relevés 
en irradiant les cristaux immobiles avec un rayonnement CuK 
mixte; les cristaux étaient placés dans une position voisine de 
celle qui satisfait à la relation de Bragg appliquée à un nœud donné 
du réseau inverse du germanium. Les clichés obtenus permettaient 
d'observer l'apparition et l’intensification des effets d’une diffrac- 
tion anormale déterminés par la décomposition de la solution solide 
et la précipitation d'une nouvelle phase. 

Les résultats obtenus dans [8] montrent que même dans le cas 
où la concentration de cuivre dans le germanium est très faible, 
des déformations de structure importantes se développant dans le 
réseau lors de la décomposition de la solution solide se reflètent 
sur les rœntgénogrammes grâce à des effets de diffraction. 

Dash [8] a étudié le processus de la décomposition des solutions 
solides du cuivre dans le silicium en fonction de la densité des dislo- 
cations renfermées dans les cristaux. Les précipités du cuivre étaient 
observés à l’aide d’un microscope à infrarouge. Il a été démontré 
que lors de la décomposition des solutions solides le cuivre se con- 
centre sur les dislocations. L’intensité de la décomposition des solu- 
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tions solides était proportionnelle à la densité des dislocations. 


$ 4. Décomposition des solutions solides du cuivre, 
de l’argent et de l’or dans l’arséniure d’indium 


Les études [10-12] sont consacrées à la décomposition des solu- 
tions solides des éléments du groupe du cuivre dans l'arséniure 
d’indium. Ces impuretés se comportent comme des donneurs dans 
l’arséniure d’indium. Lors de la décomposition de ces solutions 
solides les atomes excédentaires précipitent sur les germes et ceci 
diminue la concentration des électrons et fait varier les propriétés 
électriques du matériau. C’est ce qui permet d'étudier la cinétique 
de la décomposition des solutions solides par mesure de la variation 
des propriétés électriques, notamment de la concentration des élec- 
trons en fonction du temps. 

Pour illustrer la cinétique de décomposition de ces solutions 
solides, nous considérerons la décomposition des solutions solides 
du cuivre dans l’arséniure d’indium. Dans l’arséniure d’indium la 
solubilité du cuivre est plus grande (2 -101% cm -*) que celle des autres 
éléments du groupe Ï et son incorporation dans le réseau modifie 
fortement les propriétés électriques de l’arséniure d’indium. 

Dans les études [10 et 111 le cuivre était incorporé dans les cris- 
taux par diffusion à 800 °C, tandis que le processus de décomposition 
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des solutions solides était étudié aux températures suivantes: 20, 
75, 140, 260, 350 et 380°C. 
Nt— No 


La fig. 203 représente en unités relatives NN les courbes 


de décomposition aux températures indiquées des cristaux de InAs 
de type 7 saturés de cuivre. Les valeurs de W, et de N, étaient 
calculées en tenant compte de la variation de la concentration 
des porteurs de charge due au traitement thermique des cristaux 


No, t = 10. 1 — Tin — Ath; (XVIII ,18) 


ño,: est la concentration des électrons dans les cristaux dopés au 
cuivre (au moment initial ou à un moment ft); nn, la concentration 
initiale des électrons dans les cristaux; n:n, la concentration des 
électrons initiale par le traitement thermique; cette dernière 
était déterminée par des mesures sur des cristaux de référence. 

Les courbes de la fig. 204 montrent que la décomposition des 
solutions solides sursaturées du Cu dans InAs procède d’une manière 


Fig. 204. Courbe de décomposi- 
tion d’une solution solide du Cu 
dans InAs. 

AN = Ny— Nos ANor No — No: 
, °C: 1— 75,2 — 140, 3 — 260, 4 — 
350, 5 — 380 (échelle du bas), 6 — 20 
(échelle du haut). 
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suffisamment énergique et au bout de 20 à 30 minutes la concentra- 
tion diminue de 2 à 3 fois. La décomposition se produit assez vite 
même à la température ordinaire et au bout de 20 heures déjà la 
concentration diminue de 60 % ; au bout de 12 jours, elle devient 
pratiquement égale à la concentration dans les cristaux initiaux. 
Ces courbes montrent également que lorsque la température du traite- 
ment thermique augmente, la vitesse de la décomposition le fait 
aussi d’abord, pour diminuer ensuite à partir de 150: C environ. 
Ce résultat apparaît d'une manière plus évidente sur la fig. 205, 
qui représente la variation thermique de la constante de décomposi- 
tion (ou coefficient cinétique). 

Dans le cas où le cuivre était incorporé dans des cristaux de 
InAs de type p dont la concentration des trous était inférieure à la 
solubilité du cuivre, on obtenait des cristaux de type nr. À mesure 
que la solution solide se décompose, la concentration des électrons 
diminue et les cristaux redeviennent finalement de type p. 
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Le processus de la décomposition des solutions solides du cuivre 
dans InAs est parfaitement réversible. Si après avoir réalisé une 
décomposition complète d'une solution solide, on réchauffe le cristal 
à 800 °C et on le soumet à nouveau à une trempe, on constate que la 
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concentration du cuivre électriquement actif est pratiquement égale 
à celle que l'on avait déterminée après incorporation initiale du 
cuivre. 

Pour rendre plus intelligible la discussion ultérieure des pro- 
cessus de décompositions des solutions solides nous nous référerons 


FAN 
AN 
fonction du temps. 


Fig. 206. Variation de en 
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à la fig. 206 qui représente les courbes de décomposition à une échelle 
semi-logarithmique. On voit que la décomposition comporte deux 


étapes dont chacune peut être décrite par une relation exponentielle 
en fonction du temps : 


FFE = exp(—at)+bexp(—œt).  (XVIII,19) 


a, et &. sont les coefficients cinétiques de la première et de la seconde 
étape de la décomposition ; ils dépendent de la concentration des 
centres de décomposition et de la vitesse à laquelle les atomes de 
cuivre se trouvant en solution parviennent jusqu’à ces centres; 
b, un facteur numérique inférieur à l'unité. 

Par analogie avec le mécanisme de la décomposition des solu- 
tions solides du cuivre dans le germanium et le silicium (voir $ 3), 
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il est naturel d'admettre que ce soient les dislocations qui jouent 
le rôle de centres de décompostion des solutions solides sursaturées 
du cuivre dans l'arséniure d’indium. Le processus de la décomposi- 
tion peut alors être considéré comme une précipitation du cuivre 
sur la surface d’un tube cylindrique dont le rayon est égal au rayon 
de l’âme des dislocations. Il est facile de démontrer que le processus 
de la décomposition s'exprime par une loi exponentielle du temps 
de la forme N,—Ne, -%, le coefficient cinétique étant égal à &« — 
— 2nDz, où z est la densité des dislocations. 

Le mécanisme postulé de la décomposition est confirmé par la 
fig. 206. qui représente les courbes de décomposition du cuivre 
dans InAs à la température ambiante relevées sur trois cristaux dont 
la densité des dislocations est respectivement égale à 10,10° et 
105 cm *. 

Des expériences préliminaires ont montré que la solubilité du 
cuivre ne dépend que faiblement de la densité de dislocation; 
ainsi dans des cristaux comportant 10% dislocations par cm* la 
solubilité du cuivre ne fait que double par rapport à celle dans ües 
cristaux comportant 10 dislocations par cm. Des résultats analogues 
ont été obtenus dans [13]. 

Les courbes représentées sur la fig. 207 montrent que durant 
une période initiale la vitesse de décomposition augmente avec la 


Fig. 207. Courbe de décomposition 
d’une solution solide du Cu dans 
InAs à la température ambiante. 
Np ©Cmi: 1— 10, 2 — 105, 3 — 10%. 
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densité de dislocation. La concentration diminue d’un ordre de 
grandeur par rapport à la valeur initiale en 75 heures lorsque les 
cristaux comportent 10 dislocations par cm°, et au bout d'une heure 
seulement lorsque la densité de dislocation est égale à 105 cm *. 
Durant la seconde étape de la décomposition l'influence exercée 
par la densité de dislocation devient moins marquée et la vitesse 
de décomposition diminue. 

Dans le cas général, il est nécessaire de tenir compte de la proba- 
bilité de la perte des atomes déposés sur les dislocations et de leur 
redissolution dans le réseau (fig. 207). Dans ce cas la concentration 
des atomes restant en solution à un instant { peut être représentée 
par une équation telle que: 


N = Noexp (—at) + g (No — Ni), (XVIII,20) 
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g = exp (—V/KT): V est l'énergie des interactions élastiques des 
atomes d’impureté avec les dislocations; k#, la constante de Boltz- 
mann, Z, la température à laquelle s'effectue la décomposition. 
Le paramètre g détermine la probabilité du retour des atomes d'im- 
pureté déposés sur les dislocations dans la solution [14]. 

Cette relation décrit assez bien les résultats expérimentaux con- 
cernant les variations de la décomposition en fonction du temps et de 
la température. Tout au début de la décomposition, lorsque les ato- 
mes précipités se déposent à proximité du centre de la dislocation et 
l'énergie de liaison de ces atomes avec la dislocation est grande 
(g € 1 lorsque V S AT), la diminution de la concentration des 
atomes d’impureté dans la solution n’est donnée que par le premier 
terme de l’équation (XVIII,20). Par la suite, lorsque Ÿ diminue 
(V diminue à mesure que les atomes précipités se déposent à une 
distance plus grande du centre de la dislocation), le retour des atomes 
déposés dans la solution commence à jouer un rôle notable et la 
vitesse de décomposition diminue. C’est ce qui explique l'existence 
de deux régions sur les courbes représentant la variation de la con- 
centration des atomes se trouvant en solution en fonction du temps. 

D'autre part, lorsque la température augmente, l'accroissement 
du coefficient cinétique « (déterminé par une croissance du coeffi- 
cient de diffusion) qui a pour effet d'accélérer la décomposition de la 
solution solide entraîne celui du facteur g. Il y a donc concurrence 
de deux facteurs déterminant la cinétique de décomposition d’une 
solution solide sursaturée ; selon le domaine considéré des tempéra- 
tures, l’un ou l’autre de ces facteurs prédomine ; dans le domaine des 
températures modérées (lorsque V S ÆT, le coefficient cinétique æ 
croît avec la température) la vitesse de décomposition doit augmenter 
avec la température. À des températures plus élevées, lorsque l’éner- 
gie thermique des atomes d’impureté devient comparable à leur 
énergie de liaison avec les dislocations, le facteur g augmente et le 
processus de décomposition se ralentit. 

La fig. 204 montre en effet que c’est bien ce que l’on observe 
expérimentalement. 

Ces considérations montrent que les résultats expérimentaux 
des études de la décomposition des solutions solides de Cu dans 
InAs cadrent assez bien avec le modèle préconisé de la précipitation 
sur les dislocations d’atomes de Cu doués d’une grande vitesse de 
diffusion et de la redissolution d’une partie des atomes précipités 
dans le réseau. 

Une nouvelle étape de recherches sur la décomposition des solu- 
tions solides a été marquée par la mise en œuvre du procédé de la 
microsonde Castaing qui permettait de déceler directement les 
centres de décomposition [11]. Ces études ont montré qu'après la 
décomposition complète d’une solution solide on trouve tout autour 
des dislocations des inclusions ayant un diamètre de 1 à 9 microns 
renfermant 1 à 2 % pondéraux de cuivre et réparties d’une manière 
aléatoire. Certaines de ces inclusions se trouvaient à une distance 
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de 50 microns du centre des dislocations. Le reste de la surface, de 
même que la surface des cristaux de référence, ne renfermait aucune 
inclusion. Les pits résultant d'une attaque et marquant la sortie 
des dislocations, observés sur les cristaux ayant subi une décomposi- 
tion de la solution solide, présentaient une forme triangulaire et 


Fig. 208. Points d'attaque chimique marquant la sortie de dislocation d’un 
cristal de InAs comportant 1(F cm-* dislocations. 


a — avant incorporation du cuivre, b — après décomposition de la solution solide du cuivre. 


des terrasses sur les parois, tandis que sur les cristaux de référence 
la forme était ovale sans terrasses (fig. 208). 

La méthode radiographique permet également de mettre en 
évidence les centres de décomposition. L'expérience montre que 
les points où se concentrent les atomes radioactifs de l’impureté 


[110] 
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F ig. 209. Forme des amas d’atomes précipités apparaissant lors de la décom- 
position d’une solution solide de Ag dans InAs (a) et rosette des tensions de 
cisaillement existant autour des dislocations (b). 


coïîncident parfaitement avec les points de sortie des dislocations sur 
les surfaces (111) des cristaux. 

Un examen méticuleux des empreintes radiographiques a permis 
de constater que l’impureté qui précipite sur les dislocations forme 
des amas ayant la forme de rosette à trois lobes orientés le long 
des directions [110] (fig. 209, a). La formation de rosettes à trois 
lobes peut être rattachée à la forme de la répartition du champ 
des tensions mécaniques existant autour des dislocations, ainsi 
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qu’à l’effet de poinçon joué par l’impureté précipitée [15]. On sait 
que le champ des tensions mécaniques tangentielles t., existant 
autour d’une dislocation-coin se présente sous la forme d'une rosette 
à six lobes et peut être décrit par l'équation 


T cos cos 2, (XVIII,21) 


XV Dn(l—v)r 
G est le module de cisaillement, b, le vecteur de Burgers, v, le coef- 
ficient de Poisson, œ, un angle que l’on mesure par rapport au plan 
de glissement, r un rayon-vecteur. 

Les lobes voisins ainsi que les lobes opposés deux par deux 
correspondent à des champs de contrainte de signe opposé. D'un 
autre côté, la précipitation de l’impureté sur les dislocations peut 
faire apparaître des tensions de cisaillement orientées le long 
des axes du glissement le plus facile à réaliser ; ces tensions de cisail- 
lement apparaissent du fait de la différence des paramètres des 
réseaux cristallins du précipité et du réseau du cristal. Dans le 
cas considéré les axes de glissement coïncident avec les axes [110]. 
L'impureté qui précipite aura tendance à se déposer le long de ces 
mêmes directions et de ce fait trois lobes de même signe sur six 
de la rosette des tensions seront décorés. 

Dans l'étude [15] consacrée à la décomposition des solutions 
solides du cuivre dans le silicium on a observé par le procédé électro- 
nographique l'existence de rosettes à trois lobes correspondant à la 
précipitation d'une nouvelle phase. 

L'étude que nous venons d'analyser fournit une confirmation 
directe de ce que les centres de décomposition des solutions solides 
du Cu, Ag et Au dans InAs sont constitués par les dislocations et 
de ce que la forme des inclusions formées reflète le mode de répartition 
du champ des tensions élastiques existant autour des dislocations. 
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